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Dans cette thèse, les rôles respectifs de la tension interfaciale et de la coalescence sur la 
taille de la phase dispersée dans des mélanges de polymères immiscibles compatibilisés ont 
été étudiés. Les travaux ont principalement porté sur les systèmes polypropylene 
(PP)/polyéthylène téréphtalate (PET) et copolymère d'éthylène et propylène 
(EPR)/polystyrène (PS). Les copolymères utilisés pour émulsifier ces systèmes sont 
respectivement un copolyrnère tribloc poly(styrène-butadiene hydrogéné-styrène) greffé 
par de l'anhydride maléique (SEBS-g-AM) et un copolymère dibloc poly(styrène-butadiène 
hydrogéné). Le groupement anhydride du SEBS-g-AM va réagir avec les fins de chaînes 
hydroxyl du polyéthylène téréphtalate pour former un lien chimique (hérniester) et donc un 
nouveau copolymère sera formé in situ a l'interface dans le mélange. Le pouvoir 
émulsifiant des copolyrnères a été évalué grâce à la courbe d'émulsification. Cette courbe 
présente l'évolution de la taille de la phase dispersée en fonction de la concentration de 
copolymère dans celle-ci. Un point très important dans ce travail a été de mesurer la 
tension inerfaciale entre les diffërents polymères en présence ou en absence de copolymère. 
Ces mesures ont été faites en utilisant la méthode dite du fil cassant (Breakzng Thread). 
L'influence de l'état de l'interface sur les propriétés mécaniques du mélange PP/PET a 
aussi été étudiée. Dans ce cas plus précis, l'étude a porté sur des mélanges ayant subit un 
étirage biaxial . 
Dans un premier temps, il a fallu s'assurer que la méthode de mesure de la tension 
interfaciale utilisée était applicable aux polymères à l'état fondu, et donc les mesures de la 
tension interfaciale entre le PP et le PET obtenues à l'aide des méthodes du fil cassant et 
de la goutte sessile ont été comparées. Des valeurs très semblables ont été obtenues, ce 
qui a validé cette méthode de mesure. La valeur de la tension interfaciale pour ce système 
à 280°C est de ll,lrnN/rn. L'efficacité du SEBS portant 2% d'anhydride sur les mélanges 
PPIPET contenant 1% et 10% de phase dispersée (PP) a ensuite été étudiée. En ce qui 
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concerne la morphologie, les deux systèmes ont w la taille de leur phase dispersée 
diminuer lorsque le copolymère a été ajouté. À saturation de l'interface, la taille des 
particules a été diminuée d'un facteur 3.4 pour le mélange concentré (1 0%) et d'un facteur 
1.7 pour le mélange dilué (1%). La diminution observée pour le système concentré a été 
attribuée à une chute de la tension interfaciale et à une suppression des phénomènes de 
coalescence. Dans le mélange dilué, il n'y a pas de coalescence et donc la diminution de 
la taille de Ia phase dispersée n'a été causée que par la diminution de Ia tension interfaciale. 
Les différences de comportements entre ces deux mélanges ont donc exclusivement été 
attribuées à la diminution de la coalescence par le copolymère. Malgré son efficacité, le 
copolymère utilisé n'a pas été capable de supprimer la totalité de la coalescence; en effet 
pour les deux mélanges a saturation de l'interface, la taille des particules du mélange dilué 
(1%) était inférieure à la taille des particules du mélange concentré. 
La tension interfaciale entre le PP et le PET a ensuite été mesurée en présence du 
cornpatibilisant. Lorsque le copolymère a été ajouté, la tension interfaciale a diminué 
jusqu'a une valeur plateau. A saturation de l'interface, la valeur de la tension interfaciale 
avait diminué d'un facteur 1.7. On a donc conclu qu'une relation directe existe entre la 
tension interfaciale et la taille de la phase dispersée dans les mélanges polymères en absence 
de coalescence. Il est important de souligner que les mélanges ont été produits dans un 
mélangeur interne qui développe essentiellement une écoulement de type cisaillement 
simple. 
Par la suite, afin de mieux comprendre comment la tension interfaciale et la 
coalescence varient en cours de compatibilisation, une étude de la tension interfaciale et 
de la morphologie a été menée sur des systèmes partiellement émulsifiés. A cette fin, des 
SEBS portant entre 0% et 4% d'anhydride maléique ont été utilisés. Tout d'abord, il a été 
montré qu'au moins 1% d'anhydride doit être greffé sur le copoipère afin que celui-ci soit 
capable d'émulsifier le mélange. Un optimum a été trouvé lorsque 2% d'anhydride sont 
présents sur le SEBS. Ce comportement a été expliqué par le fait qu'à faible 
concentration, la probabilité que l'anhydride réagisse et que ce lien persiste est trop faible. 
Cependant, si la concentration en anhydride est trop importante, plusieurs chaînes de PET 
se grefferont et, à cause de l'encombrement stérique, l'efficacité du copolymère diminuera. 
L'étude sur les différents niveaux d'émulsification a montré que plus le copolymere 
est efficace, plus la tension interfaciale entre les deux phases sera faible et plus la 
coalescence résiduelle dans le mélange sera faible. Afin de déterminer si la supression de 
la coalescence et la diminution de la tension interfaciale se produisent simuitanément ou, 
si un des deux phénomènes amve a son optimum avant l'autre, une comparaison de la 
courbe d'émulsification pour le mélange PP/PET 1/99 et 10/90 a été effectuée à des 
concentrations en compatibilisant infërieures à la concentration de saturation. Le 
compatibilisant était le SEBS portant 2% d'anhydride. La différence de comportement 
entre les deux mélanges a permis d'isoler l'évolution de la coalescence en cours 
d'émulsification. II a été montré que lorsque le copolymere est graduellement ajouté au 
mélange, la tension interfaciale et la coalescence vont simultanément diminuer pour 
atteindre leur minimum en même temps à saturation de l'interface. En comparant les 
mesures effectuées et les prédictions obtenues par le modèle rhéologique de Lee et Park, 
il a été conclu que ce modèle est apte à décrire correctement le comportement de la 
coalescence dans les mélanges de polymères compatibilisés. 
Pour poursuivre, la même démarche d'analyse a été appliquée au mélange EPWS 
(20/80) compatibilisé par du SEB. Ce mélange a été choisi car il est compatibilisé par des 
copolymères de masses et d'architectures connues ajoutés directement dans le mélange. 
Pour le système EPR/PS, deux copolymères (SEB) ont été choisis: un copolymère 
symétrique (53% de styrène) et un copolymère asymétrique (30% de styrène). Comme 
précédemment, la tension interfaciale entre les deux polymères décroît en présence d'un 
copoiyrnère. Cette décroissance a été comparée à deux modèles thermodynamiques. Les 
allures prédites par les modèles semblaient bien correspondre aux données expérimentales. 
Cependant les deux modèles prédisent une diminution de la tension interfaciale pour des 
concentrations de copolymères très faibles. Pour le système étudié, la diminution de la 
tension interfaciale s'est produite à des concentrations en copolymères nettement plus 
élevées. Il a donc été conclu que les modèles sous-estimaient la concentration de 
copolymère nécessaire et aussi que dans les macromolécules, les cinétiques de diffisions 
sont un facteur limitant la saturation de l'interface. L'étude de la morphologie du système 
compatibilisé par le copolymère symétrique associée a l'étude de la tension intefiaciale a 
montré que pour ce système, Ia supression de la coalescence par le copolymère est le 
facteur dominant la diminution de la phase dispersée. 
L'efficacité des copolymères (symétrique et asymétnque) sur la diminution de la 
tension interfaciale dans le système E P W S  a été comparée. Ces deux copolyrneres ont 
eu des comportements relativement similaires avec une efficacité légérernent supérieure 
pour le copolyrnère asymétnque ce qui semble en désaccord avec les théories 
thermodynamiques. La tension interfaciale du système EPWPS en présence d'un 
copolymère de haute masse moléculaire a aussi été mesurée et on a constaté que l'efficacité 
de celui-ci n'était pas meilleure malgré sa masse. Il a donc été conclu que, dans la gamme 
de masse moléculaire dans laquelle nous travaillions, la masse moléculaire du copolymere 
n'influençait pas son efficacité sur la diminution de la tension interfaciale. Il a aussi été 
avancé que dans les systèmes polymères, les phénomènes de difision pouvaient entraîner 
des problèmes de mesure de la tension interfaciale pour des mélanges compatibilisés. 
Finalement, par une étude morphologique, il a pu être mis en évidence que le copolymère 
symétrique diminuait plus la taille de la phase dispersée que le copolymère asymétnque. 
Cette diminution a été reliée à son aptitude à diminuer la coaiescence. En effet, le 
copolymère dibloc possède un bloc styrène plus long, ce bloc étant situé à l'interface et 
étant dirigé vers l'extérieur des particules de EPR, c'est lui qui va empêcher que les 
gouttes de phase dispersée puissent coalescer. Ce phénomène explique pourquoi, dans 
cette étude, le copolymère symétrique a été plus efficace pour supprimer la coalescence. 
Finalement, a h  de relier l'état de l'interface aux propriétés mécaniques, l'effet de 
l'addition du SEBS-g-2%AM sur les propriétés mécaniques des mélanges PPPET 1 O/9O 
et 20/80 étirés biaxiallernent a été étudié. Dans cette étude il a été montré que, lors de 
l'étirage du PET, l'orientation des chaînes moléculaires va augmenter les propriétés 
mécaniques en traction de celui-ci. Si une deuxième phase (PP) est ajoutée au PET, une 
décohésion va apparaître à l'interface du matériau lors de l'étirage biaxial. Cette 
décohésion entraînera l'apparition de vides remplis d'air dans le matériau et donc les 
chaînes de PET pourront se relaxer. Les propriétés en traction vont s'en trouver 
grandement affectées. Lorsqu'un copolymère est ajouté au système, celui-ci en se 
localisant à l'interface entre le PP et le PET, va induire une adhésion entre ces deux phases. 
Dés lors, les volumes d'air vont diminuer et le matériau va petit-à-petit retrouver une 
orientation et donc de meilleures propriétés. Cependant, les mélanges contenant 20% de 
phase dispersée contenaient une fraction d'air résiduelle même à saturation de l'interface. 
Pour les deux systèmes (10% et 20% de PP) il a été constaté que la quantité d'air est 
directement reliée à la saturation de l'interface par le copolymère. En ce qui concerne le 
module en traction des mélanges, les échantillons contenant 10% de Pf ont atteint un 
maximum avant la saturation de l'interface tandis que les mélanges 20/80 ont vu leurs 
propriétés atteindre un optimum aux concentrations auxquelles l'interface était saturée. 
Ceci fut expIiqué par le fait que, même à saturation de l'interface, des phénomènes de 
décohésion se produisaient dans le mélange 20/80 PPffET. 
En conclusion, cette thèse a montré que dans les mélanges polymères 
compatibilisés, en absence de coalescence, il existe une relation directe de proportionalité 
entre la taille de la phase dispersée et la tension interfaciale. Dès lors, la comparaison des 
courbes d'émulsification pour des systèmes dilués ( pas de coalescence) et concentré 
(coalescence présente) permet d'isoler l'effet du copolymère sur la supression de la 
coalescence dans le mélange. Il a aussi été montré que, dans le système PP/PET étudié, 
lorsque l'on ajoute le copolymère la supression de la coalescence et la diminution de la 
tension interfaciale sont fonctions de la saturation de l'interface par le copolymère et que 
ces trois facteurs atteignent leur maximum à la même concentration en copolymère. Il a 
aussi été montré que lors de l'utilisation de polymères de hautes masses moléculaires, les 
théories thermodynamiques classiques ne sont pIus capables de prédire le comportement 
de la tension interfaciale lors de l'addition d'un copolymère. L'importance de la taille du 
bloc du copolymère de même nature que la matrice sur la supression de la coalescence dans 
le mélange a été mise en évidence. Finalement, lors du processus d'étirage biaxial, il a été 
montré qu'il existe une relation directe entre l'état de l'interface (la morphologie) et 
l'adhésion entre Ia matrice et la phase dispersée. 
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ABSTRACT 
In the present work, the relative role of interfacial tension and coalescence in controlling 
dispersed phase reduction d u ~ g  the compatibilization of polyrner blends has been studied. 
The work was done on polyéthylene terephthalate (PET) / polypropylene (PP) blends and 
ethylene propylene copolyrner @PR)/ polystyrene (PS) blends. The blends were 
respectively compatibilized by a triblock copolymer poly(styrene hydrogenated butadiene 
styrene) @ed with maleic anhydride (SEBS-g-MA) and by a poly(styrene hydrogenated 
butadiene ) diblock copoiymer (SEB).The maleic anhydride will react with the hydroxyl 
end-groups of the PET. An in situ copolymer wil be formed at the interface. The efficacy 
of the copolymer was investigated by using the emulsification curve which described the 
dispersed phase size evolution as a fbnction of the concentration of copolymer 
concentration. The interfacial tension was measured by the breaking thread method. 
Finally the influence of the interface on the mechanical properties of biaxial stretched 
samples was studied. 
The breaking thread and the sessile drop methods have been used to evaluate the 
interfacial tension between a polypropylene (PP) and a polyethylene-terephthalate (PET). 
An excellent correlation was found between the two. The interfacia1 tension between the 
two polymers was found to be 12.lrnN1m at 280°C. The morphology of PPPET 1/99 
and 10/90 blends compatibilized by a SEBS-g-MA were studied. For the lOl9O blend, the 
addition ofthe compatibilizer leads to a typical ernulsification curve and a decrease by 3.4 
in dispersed phase size is observed. For the 1/99 blend, a reduction by 1.7 in particle size 
is observed. In the latter case, this decrease can ody be attributed to the decrease of the 
interfacial tension. For the 10190 blend, the decrease can be attributed to both the decrease 
of the interfacial tension and of the coalescence. The morphology of 
PPlPET 1/99 and 10190 blends were compared in order to establish the role of the 
coalescence on the dispersed phase size reduction. Despite its efficacy, the copolymer ws 
not able to suppress al1 the coalescence present in the 10/90 blend. 
The breaking thread technique was then used to evaluate the interfacial tension of 
these blends at various levels of a styrene-ethylene butylene styrene grafied with maleic 
anhydride (SEBS-g-MA) compatibier. The interfacial tension was decreased by a factor 
1.7 when the copolymer was added. A direct relationship between the drop in dispersed 
phase size for the 1/99 PPPET blend and the interfacial tension reduction was found for 
this predominantly shear rnixing device. 
How the relative role of coalescence suppression and interfacial tension reduction 
influence the particie size at various levels of in-situ compatibilization was then studied. 
By modifjing the concentration of MA grafted on the SEBS, different levels of 
ernuls~cation of the blends were obtained. A concentration of 1 % MA on the copolymer 
was necessary to insure it efficacy as interfacial modifier. An optimum at 2% MA was 
found. 
By distiguishing the relative role of interfacial tension and coalescence suppression 
in diminishing particle size it is shown that varying degrees of residual coalescence remain 
depending on the level of %MA in the copolyrner. A detailed study of the 2%MA system 
below interfacial saturation was carried out to shed further Iight on the dependence of 
coalescence suppression on emulsification level and interfacial coverage. After separating 
out the contribution of interfacial tension on particle size reduction, it is shown that 
coalescence suppression for this system increases gradually with areal density of modifier 
at the interface right up to the region of interfacial saturation. Finally, the interfacial and 
morphologicai data were used to test the ability of the Lee and Park mode1 to describe 
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coaiescence in polymer blends. Reasonable agreement was found between the parameter 
c, describing the coalescence in that mode1 and the trends related to residual coalescence 
fiom this study. 
The relative role of interfacial tension and coalescence in controlling dispersed 
phase reduction during the compatibilization of a E P W S  blend was then studied. Two 
diblock copolymers were used to compatibiiize the blend. The diblocks differed in that one 
contained 53%styrene (symmetric diblock) and the other 30% styrene (asyrnrnetric 
diblock). The interfacial tension measurement was perfomed using the breaking thread 
technique and was decreased when the copolymers were added. The results were 
compared to both the Noolandi et al. and Leibler theoretical predictions. The shape of the 
interfacial tension decrease was well described by the theories . Nevertheless, values 
yredicted by the theories disagree with that measured experimentally. That was attributed 
to the diifüsion problerns present in the polymers. The morphology was tracked using an 
emulsification curve and through a cornparison of this data with the interfacial tension 
results, it was possible to estimate the relative role of interfacial tension and coalescence 
reduction in particle size reduction phenomena. 
The efficacy of both copolymers was then compared. The asymmetrical copolymer 
was found to decrease more the interfacial tension than the symrnetrical one. Nevertheless, 
the symrnetrical copolyrner was more efficacy in reducing the dispersed phase size. That 
was attributed to his ability to reduce a much of coalescence. 
Finally, the influence of the addition of a copolymer on the properties of biaxially 
stretched PPIPET is studied. For the PET, biaxial stretching results in an improvement of 
the properties caused by chah orientation. Blending with the PP Ieads to the occurance 
of decohesion phenomena between both polyrners. That decohesion leads to the apparition 
of air at the interface in the stretched samples. The decohesin decreases the orientation; 
the net result of which are diminished properties. When a copolymer is added to the blend, 
the modulus and stress at break after stretching are dramatically improved compared with 
the uncompatibied blend. It is shown for the 10%PP/90%PET blend, where decohesion 
was entirely suppressed by addition of the interfacial modifier, that maximum property 
improvement occurs at copolymer levels below interfacial saturation. WAXS 
measurements on the uncompatibilized biaxially stretched system demonstrate an isotropie 
system with respect to molecular orientation. Upon addition of the interfacial modifier 
preferential chain orientation is observed in the machine and transverse direction. This is 
related to the suppression of the decohesion around the dispersed phase caused by the 
increased adhesion between the matrix and the dispersed phase. The decohesion process 
and the infiuence of an interfacial modifier on that phenomenon was measured 
quantitatively by estimating the density of the stretched blends. 
To condude, a direct relationship between the drop in dispersed phase size for the 
dilute polymer blends and the interfacial tension reduction was found. The morphology 
of concentrated and diluted blends were compared in order to establish the role of the 
coalescence on the dispersed phase size reduction. In the PP/PET blends it is shown that 
coalescence and interfacial tension for this system decrease gradually with areal density 
of modifier at the interface right up to the region of interfacial saturation. It has been 
shown that when homopolymers and copolymers of high molecular weights are blended, 
the thermodynarnical theories are not able to correctly describe the efect of the 
copolymers on the interfacial tension. The infiuence of the length of each block of a block 
copolymer on the coalescence has been established. FinalIy, a direct relationship between 
the interface saturation and the adhesion matrix/dispersed phase size was found. 
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CHAPITRE 1 
INTRODUCTION ET OBJECTIFS 
1.1 Introduction 
Les mélanges de polymères représentent, à l'heure actuelle, le domaine connaissant la 
croissance la plus importante dans l'industrie des polymères. Ce succès peut être expliqué 
par le fait que cette industrie est toujours en demande de nouveaux matériaux a haute 
performance et possédant des propriétés spécifiques. Il existe deux voies pour obtenir de 
tels matériaux: la synthèse de nouveaux polymères, ou le mélange de deux polymères 
commerciaux existant déjà afin de combiner leurs propriétés. 
La production d'un nouveau polymère par synthèse est une méthode ardue et 
relativement onéreuse car il faudra déterminer la structure du polymère en fonction des 
propriétés que l'on désire obtenir. Par la suite, il faudra synthétiser cette structure et 
évaiuer si les propriétés du nouveau polymère correspondent au produit désiré. Il faudra 
ensuite adapter le protocole de synthèse afin de pouvoir produire du polymère à grande 
échelle et éventuellement, il faudra mettre au point de nouveaux réacteurs de 
polymérisation avec tous les problèmes que cela peut poser. Finalement le produit pourra 
être mis sur le marché. 
En contre-partie, l'obtention de nouveaux matériaux par voie de mélange semble 
être une solution beaucoup plus adéquate car moins couteuse. En effet, par cette méthode, 
on prend deux polymères commerciaux existant que l'on mélange afin d'obtenir un 
nouveau produit combinant de manière synergique les propriétés des composés le 
constituant. Ce mélange se fait habituellement dans une extrudeuse, outil généralement 
utilisé pour la mise en oeuvre des matières plastiques. II n'est donc pas nécessaire de 
développer des synthèses couteuses. 
Contrairement aux métaux qui sont habituellement miscibles (alliages), les 
polymères ne sont que partiellement miscibles voire totalement immiscible. Dès lors, le 
mélange de deux polymères va, dans la plupart des cas, mener à l'obtention d'un matériau 
hétérogène biphasé. Ce mélange sera constitué d'une matrice (généralement le polymère 
majoritaire) dans laquelle sera dispersé le polymère présent minoritairement. Une analogie 
peut être fàite entre un tel système et un mélange d'huile et d'eau. Lorsque ce système est 
soumis à un cisaillement, un des composants est dispersé sous forme de gouttelettes 
grossières. Les deux composants en présence possédant une énergie de surface darente,  
il en résultera une tension interfaciale entre les deux phases; la phase dispersée va donc 
tendre à minimiser son aire de contact avec la matrice. En outre cette différence d'énergie 
de surface va avoir un effet défavorable sur l'adhésion entre les deux phases. 
Comme on peut le voir, l'utilisation de mélanges polymères cause un défit majeur 
car un mélange biphasé dont une des phases est dispersée sous forme de gouttelettes 
n'ayant que peu d'adhésion avec la matrice risque d'avoir de piètres propriétés 
mécaniques. Dans un tel système, deux caractéristiques principales vont régir les 
propriétés du mélange: l'état de l'interface et la morphologie du mélange (taille et forme 
de la phase dispersée). Ces caractéristiques peuvent être fortement influencées par la 
possibilité de créer de l'adhésion entre les deux phases. Outre la possibilité de faire réagir 
ou interagir ensemble les deux homopolymères d'un mélange, l'adhésion peut être 
améliorée en ajoutant un copolymère au système. Ce copolymère comporte habituellement 
des segments chimiquement identiques a chaque homopolymère, ou comporte un groupe 
réactif capable de réagir avec les chaînes moléculaires d'une des deux phases. Le 
copolymère va donc venir se localiser à l'interface diminuant la tension interfaciale tout en 
augmentant l'adhésion en créant un ancrage des chaînes de copolymères dans chacune des 
phases du mélange. On appelle cela la cornpatibilisation d'un mélange. 
Lorsqu'un copolymère est ajouté au mélange et qu'il vient se localiser à l'interface 
plusieurs phénomènes vont se produire. Tout d'abord, pour des raisons 
thermodynamiques, l'énergie interfaciale et donc la tension interfaciale entre les deux 
homopolymères va décroître. Cette diminution aura comme conséquence une diminution 
de la taille de la phase dispersée. De plus, les mélanges de polymères étant généralement 
fortement concentrés (entre 10% et 20% de phase dispersée), les phénomènes de 
coalescence seront fortement présents dans ces systèmes. Dès lors, outre son influence sur 
la tension interfaciale, le copolymère sera aussi capable de diminuer voir de suprimer cette 
coalescence. Le copolymère diminuera donc la taille de la phase dispersée a cause de ces 
deux phénomènes. 
1.2 Objectifs 
Un grand nombre de travaux décrivant l'influence de la tension interfaciale sur la taille 
d'une goutte existe pour des fluides Newtonien, et ce dans différents types d'écoulement. 
D'un autre coté, plusieurs auteurs ont essayé de comprendre quels sont les mécanismes qui 
gouvernent la coalescence et surtout comment influencer cette coalescence. 
Malheureusement, la plupart de ces travaux se sont limités au cas d'une ou de deux gouttes 
dispersées dans une matrice. De plus ces études ont, pour la plupart d'entre elles, été 
effectuées avec des fluides modèles possédant de basses masses moléculaires et ayant un 
comportement idéal. Dans ce travail, on s'intéressera à établir quels sont les rôles 
respectifs de la tension interfaciale et de la coalescence sur le contrôle de la taille de la 
phase dispersée, ou encore, comment l'état de l'interface va interagir sur la morphologie 
par l'intermédiaire de ces deux paramètres. Parallèlement, la tension interfaciale étant un 
paramètre très important dans le cas présent, la mesure de celle-ci dans un système 
polymère compatibilisé sera aussi examinée. Une étude de l'influence de la saturation de 
l'interface sur certaines propriétés mécaniques sera aussi menée. 
Pour atteindre nos objectifs, les mélanges polypropylène (PP)/polyéthyIène 
téréphtalate (PET) et copolyrnère d'éthylène et propylène (EPR)/polystyrène (PS) ont été 
étudié. Ces mélanges ont été compatibilisés respectivement par un copolymère tribloc 
poly(styrène-butadiène hydrogéné-styrène) greffé par de l'anhydride maleique SEBS-g-AM 
et un copolymère dibloc poly(styrène-butadiène hydrogéné). Le pouvoir émulsifiant des 
copolymères a été évalué grâce à la courbe d'émulsification, courbe présentant I'évolution 
de la taille de la phase dispersée en fonction de la concentration de copolymère. La 
tension inerfaciale entre les diffkrents polymères en présence ou en absence de copolymère 
a été mesurée en utilisant la méthode dite du fil cassant (Breakzng ïhread). 
Tout d'abord, en comparant la taille de la phase dispersée dans un mélange dilué 
(pas de coalescence) et la tension interfaciale, la relation entre ces deux paramètre sera 
établie. Afin d'isoler l'effet de la coalescence sur la taille de la phase dispersée, les 
morphologies dans des systèmes dilués et concentrés seront comparées. Ensuite, une étude 
de la tension interfaciale et de la morphologie dans un système ayant des niveaux 
d'émulsification différents sera effectuée dans le but de comprendre comment la tension 
interfaciale et la coalescence sont modifiées en cours de cornpatbilisation. Une 
comparaison avec un modèle rhéologique prédictif sera faite pour caractériser la 
coalescence. Le copolymère diminuant la tension interfaciale, nous allons comparer ce 
comportement avec les prédictions faites par la thermodynamique, L'effet de la 
composition chimique du copoIymère va aussi être abordée. Finalement l'importance de 
l'état de l'interface sur les propriétés mécaniques du mélange sera examinée. Cette étude 
portera sur des mélanges ayant subi un étirage biaxial. 
Dans ce document, une bref étude théorique de la problématique des mélanges de 
polymères sera présentée. L'imrniscibilité, le rôle de la mise en oeuvre et de la coalescence 
sur la morphologie seront présentés. Suivra une étude de la tension interfaciale et des 
méthodes de mesures de cette dernière. Une revue de la littérature concernant les mélanges 
étudiés sera ensuite faites. La partie expérimentale, les résultats et la discussion seront 
présentés sous la forme de quatres articles parus ou à paraître. Enfin, ce travail s'achèvera 
sur les conciusions et certaines recommandations. 
CHAPITRE II 
THÉORIES ET REWE DE LA LITTÉRATURE 
2.1 Immiscibilité dans les mélanges de polymères 
Les mélanges de polymères sont majoritairemeni immiscibles pour des raisons purement 
thermodynamiques. Lorsqu'un polymère A est mélange à un polymère B, l'énergie libre de 
mélange (A G d  s'exprime en fonction des termes enthalpique et entropique de la manière 
suivante: 
Les deux conditions de miscibilité étant: 
AGrn,aO 
ou 6, est la fiaction molaire du polymère A. 
Selon la théorie de Flory-Huggins (1953)' le terme entropique est fonction de la 
concentration respective en polymères divisé par le degré de polymérisation des polymères. Les 
macromolécules possédant des masses moléculaires élevées, leur degré de polymérisation sera 
très grand et donc le terme entropique va tendre vers la valeur zéro. En effet, lorsque deux 
polymères sont mélangés, la variation d'entropie associée au mélange est négligeable voire 
nulle. La miscibilité ou l'immiscibité du mélange dépendra donc du texme enthalpique. Ce 
terme est proportionnel à x , $,&, où x , est le paramètre d'interaction de Flory et 6 la 
f?action vohunique. Selon la théorie, le terme x , est au minimum égal à O. Des lors, la 
théorie de Fïory (1 953) est incapable de prédire le comportement de mélanges exothermiques 
car eile ne f ~ t  pas intervenir les interactions spécifiques pouvant se produire entre les deux 
polymères que l'on mélange. Thermodynamiquement, la miscibilité sera gouvernée par la 
possibilité qu'ont différents polymères de former des interactions chimiques entre eux afin de 
diminuer leur enthalpie de mélange. 
Les mélanges de polymères étant la plupart du temps irnrniscibles, ceux-ci vont être 
hétérogènes biphasés: une matrice et une phase dispersée. II est donc important de comprendre 
les facteurs qui vont influencer la taille de la phase dispersée dans un tel mélange soumis à un 
cisaillement. 
2.2 Modèles théoriques prédisant la taille de la phase dispersée 
Taylor (1932,1934) a étudié la déformation d'une goutte newtonienne placée dans une matrice 
newtonienne soumise à un cisaillement pur. Dans un tel système, au niveau de la goutte il y 
aura compétition entre les forces visqueuses d'une part et les forces interfaciales d'autre part. 
La goutte va donc se déformer et prendra la forme d'une ellipsoïde. Taylor prédit que cette 
goutte sera orientée à 45" et aura un facteur de forme D vaiant: 
où p est, le rapport de viscosité et Ca: 
où qm est la viscosité de la matrice, r la t d e  de la goutte, y le taux de cisaillement et 0 la 
tension interfaciale. 
Lorsque la goutte s'allonge le facteur D augmente et lorsqu'il atteint la valeur 0.5, la 
goutte se brise en gouttes plus petites et ainsi de suite jusqu'au moment ou le système a atteint 
son équiliire. Ce critère de désintégration n'est cependant valable que lorsque le facteur p est 
cornpis entre 0.000 1 et 4 comme montré par T o m  et al. (1972) et Rumscheidt et Masson 
(1961). Cette théorie a le mérite de montrer que la d8ormation est favorisée par une contrainte 
de cisaillement élevée ainsi que par une fable tension interfaciale entre les deux fluides et qu'il 
est dancile de déformer les gouttes de petite taille. La théorie de Taylor (1932, 1934) permet 
de prédire la taiiie minimum d'équilibre qui va s'établir dans un système donné sous un 
cisaillement donné. 
Cependant, la théorie de Taylor (1932, 1934) se base sur le fait que la déformation de 
la goutte est très faible et donc que la vitesse et le champ de contrainte subis par la goutte 
déformée sont les mêmes que ceux subis par la goutte avant déformation. Torza, Cox et 
Mason (1970) ont modifié cette théorie en calculant cette fois la vitesse et le champ de 
contrainte pour la goutte déformée. Malgré cela, ces modèles ont étudié des fluides 
newtoniens. 11 ne paraissent donc pas directement applicables pour des polymères à l'état fondu 
car ces demiers ont un comportement viscoélastique. Vanoene (1972) a donc modifié ces 
théones afin de tenir compte de l'effet de l'élasticité sur la défoxmation de la phase dispersée 
dans le mélange. Pour ce faire il a introduit la notion de tension interfaciale effective. Celle-ci 
est en Edit la tension interfaciale réelle comgée par l'effet de la différence des contraintes 
normales des constituants du mélange. Cependant, plusieurs paramètres n'entrent pas en 
compte dans cette théorie tels que la possibilité qu'a une goutte étirée de se briser suivant les 
instabilités de Rayleigh (1879) ou encore la possibilité d'observer des phénomènes de 
coalescence. 
Elrnendorp (1986) a montré que le simple fait d'incorporer la correction de Vanoene 
(1972) au modèle de T o m  (1970) va, à haut taux de cisaillement, faire chuter la tension 
interfàciale à zéro aiors que les observations ont montré qu'une fois un taux de cisaillement 
critique atteint, l'accroissement du taux de cisaillement ne modifiera plus Ia taille de la phase 
dispersée. Eimendorp (1986) a envisagé la possibilité qu'une goutte étirée sous forme de fibre 
puisse se briser en une skie de gouttes plus petites minimisant ainsi la surface interfaciaie entre 
les deux phases. Cette rupture prend une forme sinusoidale et est appelée instabilité de 
Rayleigh (1879). Le mécanisme précis de ces instabilités sera développé plus en détails 
ultérieurement. Il semble que ce mode de rupture puisse être en compétition avec le 
phénoméne de rupture décrit par Taylor (1 932, 1 934), Mason (1 96 1) et Vanoene(l972). Dès 
lors, ces théories ne sont pas aptes ii décrire de manière complète la rupture d'une goutte placée 
dans une matrice. Néanmoins, elles donnent une bonne idée quant aux tendances générales 
dans le mélange. 
2.3 Modèles théoriques prédisant la coalescence dans les mélanges binaires 
Les études précédentes ont été fàites principalement sur des systèmes pour lesquels une goutte 
de phase dispersée était disposée dans une matrice. Dans les mélanges classiques, la 
concentration de la phase dispersée est non néghgeable et donc, au processus de bris des 
gouttes de phase dispersée va venir s'opposer un phénomène de coalescence de ces gouttes. 
Ce phénomène aura tendance a augmenter la taille de la phase dispersée. 
Tokita (1977) a proposé un modèle tenant compte de la rupture des gouttes due au 
cisaillement ainsi que des phénomènes de coalescwces. Dans son modèle il exprhe un taux 
de rupture des gouttes et un taux de coalescence. A l'équilibre, ces deux valeurs se' 
contrebalance et le diamètre peut donc être exprimé par l'équation: 
équation dans laquelle bK est l'énergie de rupture "buW, et Pr est la probabiité qu'une 
couision mènera à la mpture. Ce modéle est en accord avec le modèle de Taylor (1 932, 1934). 
Cependant, il est ditlicile à utiliser car les termes de Pr et G, sont très Mciies à obtenir et ils 
doivent être ajustés afin que la théorie décrive bien les données expérimentales. 
Récemment, en se basant sur la même approche que Tokita (1977)' Fortelny et al. 
(1989) développèrent une procédure similaire dans laquelle la taille finale résulte d'un équilibre 
entre Ies phénomènes de rupture et la coalescence, menant à l'équation suivante: 
Dans cette équation, f est une fonction du rapport des viscosités, d' est le diamètre a 
l'équilibre et dec est le dimètre limite de Taylor. Contrairement à l'équation de Tokita, celle 
de Forteiny prédit que pour un mélange très dilué la taille de la phase dispersée sera la limite de 
Taylor (1 932,1934). 
D'autres théories reliées à la physique même du phénomène de coalescence ont été 
développées récemment (Eimendorp et al., 1986; Chester, 199 1). Lorsque deux gouttes d'un 
fluide dispersé dans une matrice passait à proximité l'une de l'autre, si la distance qui les sépare 
est inférieure a la somme des rayons de cellesci, la coilision va se produire inévitablement. Les 
deux gouttes vont se rapprocher l'une de I'autre en s'applatissant. Le film liquide d'épaisseur 
h compris entre ces deux disques va être évacué selon un processus de drainage et verra son 
épaisseur diminuer fortement. Une fois que cette épaisseur atteindra une taille critique (hJ, les 
forces de van der Waals feront éclater le film et les gouttes vont rentrer en contact puis 
coalerer. Cependant, afin que la coalescence puisse se produire, il faut que le temps nécessaire 
(approche des gouttes, dratnage de la phase dispersée et éclatement du film) soit au moins égal 
au temps durant lequel les gouttes sont en contact. Donc plus le temps nécessaire au drainage 
est long, moins il y aura des chances que la coalescence ait lieu. 
Le drainage est un des éléments principaux limitant pour la coalescence. Ce drainage 
va être fortement influencé par la mobilité de l'interface. En fait trois types d'inteifaces peuvent 
être présents ( Chester, 1975; Chester, 1988; Mackay et al., 1963): une interface immobile, une 
interface mobiie et une interface serni-mobiie. L'interface est immobile lorsque la goutte est 
nettement plus visqueuse que la matrice (ou lorsque un tensio-actif est présent mais ce cas sera 
discuté plus tard). Dans ce cas, c'est I'applatissement des gouttes qui va gouverner la 
coalescence. Lorsque, au contraire' c'est la matrice qui possède une viscosité plus élevée, c'est 
maintenant l'évacuation du film liquide qui va être le facteur contrôlant le phénomène de 
coalescence. Dans le cas où les viscosités des deux phases sont comparables, le système 
possédera une interface semi-mobile et le comportement sera intermédiaire entre les deux cas 
limites précédents. 
La probabilité de coalescence est égaie à la probabilité que deux gouttes entrent en 
collision (Pd multiplié par la probabilité que cette collision mène effectivement à la coalescence 
) Cette demière est proportionelle à I'exponentielle négative du rapport entre le temps 
requis pour que le phénomène puisse se passer et le temps disponible. Le temps requis peut 
être assimilé au temps nécessaire pour que le processus de drainage puisse se f&e. Le temps 
disponible est considéré comme étant fonction de la durée d'une coliision et donc est 
proportionnel à l'inverse du cisaillement. À partir de ces hypothèses, il est possible d'estimer 
la taille d'équilibre des gouttes soumises à la coalescence (Jansseq1993). Ces tailles sont 
proportionelies au nombre r/Ca et sont fonction de l'épaisseur critique à laquelle le film va se 
briser: 
Interfàce totaliement immobile: 
Interface partiellement mobile: 
Intefice totallement mobile: 
Cependant, il faut savoir que ces thé ories sont toutes bztsées sur l'étude de la 
coalescence entre deux gouttes newtonie~es de taille bien déterminée soumises à un 
cisaillement et surtout que les gouttes initiales ou la goutte finalement formées n'ont pas leur 
taille influencées par le cisaillement. 
Dans un mélange réel il y aura une compétition entre la coalescence et la rupture de 
gouttes. Lorsque la taille des particules sera grande, cette taille sera diminuée par des 
phénomènes de rupture de gouttes tel que décrit par Taylor (1932, 1934). Cependant, si cette 
taille diminue trop fortement, les gouttes ainsi fornées rentreront en collision et vont être 
soumises à la coalescence. Ii y aura donc une compétition entre ces deux phénomènes menant 
à l'obtention d'une taille d'équilibre @quilibre dynamique). L'évolution du diamètre des 
particules selon Taylor (1932, 1934) et selon les lois de la coalescence est présentée en fonction 
du nombre Cdr à la figure 2.1 (Tiré de Elmendorp et al., 1986). En deça d'un nombre Cah 
critique, la taille n'aura pas de valeur spécifique (zone d'hystérésis). Au dela de ce Cafr 
critique, la taille sera la résultante d'un équilibre entre la coalescence et la rupture. 
Figure 2.1 : Évolution de la taille (r) en fonction du nombre Cdr dans un mélange binaire. 
La ligne solide représente la frontière au dessus de laquelle il n'y a pas de 
coalescence. La ligne pointillée représente la limite de Taylor (ELmendorp et 
al., 1986). 
La déterminafion de la taille d'équilibre dans un mélange binaire est donc malaisée car 
elle résulte d'un équilibre dynamique entre deux phénomènes complexes. De plus la 
compréhension de phénomènes complexes est limitée à des cas particuliers très simples. Dans 
les mélanges polymères, outre le f i t  que la phase dispersée soit relativement concentrée, les 
polymères présentent des comportements viscoélastiques ce qui rend complexe la prédiction 
de la taille de la phase dispersée. Néanmoins, quelques modèles rhéologiques ( Lee et Park, 
1994) sembIent aptes à décrire l'évolution de la taille de la phase dispersée dans des mélanges 
de polymères (&. chapitre 5). 
2.4 La tension intedaciale 
2.4.1 Définition 
Les polymères sont thennodynamiquement irnmiscibles et les mélanges de polymères vont être 
biphasés: une matrice et un phase dispersée. Il existera donc une interface entre la matrice et 
la phase dispersée. Cette interface sera donc source d' un manque d'adhésion entre les phases 
et donc de faiblesse lorsque le polymère sera soumis à des contraintes mécaniques. 
L'interface est une région d'épaisseur h i e  dans laquelle la composition et l'énergie 
varient de façon continue d'une phase à l'autre. Lorsque deux surfaces iibres sont mises en 
contact il va se créer une interface. La tension intedaciale peut être définie 
thennodynamiquement comme étant ie travail nécessaire pour créer une unité d'aire inteficiale. 
Eiie peut s'exprimer par l'équation suivante: 
ou a est le tension interfaciale, G est l'énergie libre de Gibbs du système et A est l'aire 
intedide . Comme on peut le voir, la tension inteficiale tend à minimiser l'air interfacale et 
c'est pourquoi, un objet de v o h e  donné va tendre à prendre une forme sphérique (Wu, 1987). 
La tension interfacide peut aussi être dénnie en fonction du travail d'adhésion requis 
pour séparer réversiblement l'interface entre deux phase A et B de l'équilibre jusque l'infini: 
où W, est le travail d'adhésion, y,et y, sont respectivement la tension de surface du composé 
A et B et o, est la tension interlàde. Lorsque les deux phases sont identiques, cette équation 
pout s'écrire sous la forme suivante: 
où Wcj est le travail de cohésion de la phase j. 
Le travail d'adhésion exprime en fait la d i iu t ion  de l'énergie libre de Gibbs par unité 
de surface lors de la formation de Vinteface entre deux phases distinctes. Dès lors, plus ce 
travail d'adhésion sera grand, plus l'attraction interfaciale sera élevée. L'équation 2.12 nous 
montre que le travail d'adhésion W, est proportionnel a l'opposé de la tension interfaciale. Des 
lors, plus l'adhésion sera grande, plus le travail d'adhésion sera fort et plus la valeur de la 
tension interfaciale sera fhible (Wu, 1987). 
Helfànd et Tagami (1971) ont développé des expressions simples au départ de la théorie 
de Hory (thermodynamique statistique, 1953) pour relier la tension interfaciale (4 et 
l'épaisseur de l'interfàce @) en fonction du paramétre d'interaction et de la longeur 
statistique d'un segment de monomère (a): 
Ces équations reposent cependant sur les présuppositions suivantes: la masse molaire des 
homopolymères est infinie et les polymères sont totalement Unnmscibles. 
Broseta et al. (1990) ont étendu ces équations en tenant compte de la masse 
moléculaire des polymères mais aussi de la possibilité que les homopolymères puissent être 
poiydisperses. Leurs travaux se sont basés sur des observations faites par Anastasiadis et al. 
(1986, 1988) qui ont montré que la masse moléculaire iduence fortement les propriétés 
interfisiales lorsque cette masse est inférieure à los. Pour un système monodisperse, Broseta 
et al. obtiennent les résultats suivants: 
où Wi=xABNi représente une mesure du degré d'immiscibilité (N étant le degré de 
polymérisation). L'extension de leur modèle a un mélange polydisperse devient très vite 
complexe. Signalons simplement que les courtes chaînes jouent en quelque sorte le rôle de 
surfactant et abaisse la tension interfaciale. 
Comme on peut le voir, ces théories montrent que plus les polymères seront 
immiscibles, plus la tension interfacide sera importante et plus I'épaisseur de l'interface sera 
petite. Des polymères fortement imrniscibles auront une adhésion ( travail d'adhésion) très 
faibie. Plus l'épaisseur de l'interface sera faible, moins il y aura possibilité d'enchevêtrement 
entre les deux polymères à l'interface. 
2.4.2 Mesure de la tension interfaciale 
Étant donné le rôle que joue la tension intefiale dans les mélanges polymères, il est important 
d'être capable d'estimer celleci. A l'heure actuelle, il existe plusieurs méthodes qui permettent 
de mesurer la tension interfaciale. Nous étudierons ici les méthodes pouvant s'appliquer au 
polymères fondus et les avantages de chaque méthode seront présentés. 
Plusieurs méthodes sont basées sur la mesure de la taille d'équilibre d'une goutte de 
polymère immergée dans une matrice. La forme ha le  de cette goutte sera fonction de la 
tension interfacide et de la différence de densité entre les deux fluides. Il existe aussi une 
méthode basée sur le bris d'un fil liquide immergé dans une matrice: la méthode du fil cassant. 
2.4.2.1 Méthode de la goutte sessite. 
La technique de la goutte sessile est illustrée a la figure 2.2. Cette méthode a été 
développée par Bashforth et Adams (1 883). La tension interfacide peut être obtenue à l'aide 
de l'équation suivante: 
où a est la tension interfaciale, Ap est la d'iérence de densité des deux fluides, x, est mesuré 
par x à 8=90° et X, est une fonction tabulée ( HartIand et Hadey, 1976). Cette équation est 
cependant une relation empirique. La tension interfàciale peut aussi être estimée de manière 
plus pécise en utilisant un méthode décrivant la fome de la goutte (Padday, 1969). Cette 
analyse se base sur l'équation de Laplace (1 805) indiquant que la diminution de pression le long 
de l'interhce incurvée est contrebalancée par les forces capillaires. 
Le principal avantage de la méthode de la goutte sessile est que la goutte ne peut pas 
se détacher et donc qu'elle pourra toujours atteindre un état d'équilibre. Par contre, le temps 
pour que la goutte atteigne l'équilibre est long car il implique le déplacement d'une interface 
solidsliquide. De plus la sufiace de mesure doit être très propre afin de ne pas contaminer les 
fluides. Cette technique permet de travailler à des températures et des pressions élevées. 
2.4.2.2 Méthode de la goutte pendante 
Cette méthode est représentée a la figure 2.3. ( Anastasiadis et al., 1987; Demarquette et 
Kamal, 1994; Hu et al., 1995). Comme précéderment, la tension interfaciale peut être obtenue 
par une équation empirique exprimant la tension interfaciale en fonction de la différence des 
viscosités et de la géométrie de la goutte. 
de est défini à la figure 2.3 et H est une valeur tabulée fonction du rapport wd,. Ici aussi la 
tension interfàciale peut aussi être estimée de manière rigoureuse en utilisant une méthode 
déaivant la fonne de la goutte (Demarquette et al. (1 994) et Karnal et al. (1 994)), en se basant 
sur l'équation de Laplace (1 805). 
Figure 2.2: Schéma représentant les parmètres mesurés lors de la mesure 
de la tension interfaciale à l'aide de la technique de la goutte 
sessile (Hrtland et al, 1976). 
Figure 2.3 : Schéma représentant les paramètres mesurés lors de la mesure 
de la tension interfaciale à l'aide de la technique de la goutte 
pendante ( Demarquette et al. 1994). 
Cette méthode est considérée comme une des plus aiséee (Wu, 1982); de plus elle est 
très rapide car elle implique le déplacement d'une interface liquide-1iquide.Cependant elle 
nécessite une manipulation très délicate de la goutte (Demarquette et ai., 1994). Il faut que la 
section du capillaire d'où sort la goutte soit horizontale et mouiilable par le fluide. II faut par 
contre éviter que les parois du capilaire ne mouillent la goutte sinon celle-ci va remonter le long 
des parois. Enfin, si la goutte est très petite ( tension interfaciale faible), des vibrations peuvent 
la rendre instable et elle peut se détacher. Finalement, il fàut absolument que le temps de vie 
de la goutte soit supérieur au temps d'équilibre de celle-ci. 
2.4.2.3 Méthode de la goutte rotative 
Cette méthode est similaire à la méthode de la goutte sessile mais cette fois ci, la goutte est 
disposée dans un capillaire tournant sur son axe. La goutte va se déformer et prendra une 
forme cylindrique. L'augmentation de surface intedaciale sera contrée par la tension 
interfaciale. La tension interfaciale est estimée par l'équation suivante: 
équation dans laquelle o est la vitesse de rotation du capillaire et r est le rayon du cylindre de 
polymère a l'intérieur du capillaire. Dans le cas des polymères fondus, cette technique est peu 
utilisée car le temps requis pour que la goutte ait atteint son équilibre est très long et donc des 
problèmes de dégradations sont courants. 
2.4.2.4 Méthode du fil cassant 
L a  techniques précedentes nécessitent, la plupart du temps, de connaître la masse volumique 
des polymères utilisés. Cette détermination devant se faire à l'état fondu, eile est difEcile a 
réaiiser. Ceci entraîne d'ailleurs souvent des emeurs sur les mesures. Parallèlement il existe 
d'autres méthodes basées sur la mesure de l'instab'rlité d'une goutte ayant subit un étirement plus 
ou moins important et se trouvant dans une matrice de polymère. 
Lorsquime goutte de polymère, étirée sous forme de fil, est placée dans une matrice et 
est portée à une température supérieure à la température de fusion des deux polymères, le fil 
aura tendance à se relaxer. La relaxation peut se fiire suivant deux mécanismes dfirents: 
si le fil a un rapport L/D sufisamment petit, il va se relaxer en reprenant sa forme 
initiale c'est-à- dire une sphère (Short Fiber Rétraction); 
si le fil a une longueur infinie vis-à-vis de son diamètre, on assistera a un phénomène 
d'instabilités S'mtlsoïdaies ce qui brisera le fil en une série de gouttes ( Breaking-Thread). 
Les premières études effectuées sur des filaments ont été menées par G.I. Taylor 
(1 WO), Tornotika (1 93 5), Chappelear (1 965) et Elmendorp et al. (1 986). Plus récemment, 
Bentley et Leal (1989) ont étudié l'influence de différents paramètres sur la rupture de gouttes 
préalablement étirées. Les principaux paramètres ayant été examinés sont: 
le rapport de viscosité p= Jq, 
la forme de la goutte Lla (avec a: le rayon et L: la demi-longueur). 
Les principaux travaux consistaient en une comparaison entre les résultats obtenus 
expérimentalements et les résultats obtenus par siiulations numériques via la résolution 
d'intégrales indéfinies. Un des paramètres les plus important à considérer est que le nombre de 
Reynold soit très faible ( Re s 10-7 afin de pouvoir négliger les effets d'inertie. 
La rupture de la fibre de longueur infinie est causée par le fait que, sous la forme de 
fibre, le polymère possède une aire inteficiale relativement grande qu'il peut minimiser en 
prenant la forme de goutelettes sphériques. Cette rupture aura pour moteur la tension 
interfàciale. II est donc légitime de penser qu'il est possible d'estimer la tension interfaciale en 
observant cette rupture. C'est ce que permet la méthode du fil cassant. 
Cette technique est, comme indiqué plus haut, basée sur la relaxation d'une fibre liquide 
ayant une longueur infinie par rapport à son diamètre. Cette fibre de longueur infinie est dans 
un étai stationnaire stable. Cependant, elle n'est pas à son état d'énergie minimum étant donnée 
qu'elle possède une aire interfaciale importante comparée à son volume. Dès lors, elle sera 
sensible à des distorsions idhitésimales notamment induites par des microgradients de 
tempéraaues provoquant des différences d'amplitudes des mouvements browniens au alentours 
de l'interface. Ces phénomènes vont créer des distorsions d'dure sinusoïdale. Lorsque ces 
distortions ont des longueurs d'onde supérieures à la circonférence de la fibre, elles vont mener 
à la rupture de celle-ci. Les distorsions vont prendre la forme suivante: 
Avec R: le rayon initial; 
a: l'amplitude; 
A: la longueur d'onde. 
Ces distorsions, représentées à la figure 2.4 vont croître de manière exponentielle avec le temps 
menant ainsi à la rupture de la fibre en une série de gouttes. 
avec ao: l'amplitude initiale; 
t: le temps. 
Figure 2.4: Schéma représentant les paramètres mesurés lors de la mesure 
de la tension interfàciale à I'aide de la technique du fl cassant. 
De plus, pour un système donné, ce sont les distorsions les plus rapides qui vont être 
majoritaires. Ces distorsions ont toutes la même longueur d'onde: celle-ci est appelée la 
longueur d'onde dominante. Cette longueur d'onde dominante est essentiellement fonction du 
rapport de viscosité @) et du rayon de la fibre. Soit X, le nombre d'onde associé à la longueur 
dominante A, par l'équation suivante: 
ce nombre d'onde est fonction du rapport de viscosité. 
Le taux de croissance de la distortion est donné par l'équation suivante: 
avec a: la tension inteficiaie; 
Q(A,p): la fonction d'onde; 
R, : le rayon initial; 
qm : la viscosité de la matrice. 
Il est donc possible, en mesurant le taux de croissance de la distorsion et en connaissant 
Ia viscosité des deux composants ahsi que le rayon de la fibre, de déterminer la tension 
inte~aciale xistant entre les deux matériaux. 
Différents auteurs ont utilisé cette méthode aiin de déterminer la tension interfaciaie 
entre deux polymères. Elernans et al. (1989) ont étudié par cette méthode la tension inteficiale 
entre dE&ents polymères: PS, HûPE, LDPE ,PA*. Ils ont obtenu des résultats relativement 
proches de ceux de la littérature, ce qui prouve que la technique est applicable à ce type de 
matériaux. Watkins et al. (1993) ont eux aussi utilisé la méthode du fl cassant pour mesurer 
la tension intafiide dans un système PC-SAN. Ils ont constaté que, lorsque l'on fêisait varier 
la quantité d'AN dans le SAN, on diminuait la tension interfaciale entre le PC et le SAN. Celle- 
ci passe par un minimum lorsque le copolpère contient 15% en poids d'AN. Une fois de plus, 
il semble que cette technique donne de bons résultats pour les polymères fondus. 
Finalement, Tjahjadi et al. (1992, 1994) ont étudié en détail le phénomène du fil cassant 
par simulations nmÉriques et ont imaginé une méthode assez simple pour déterminer la valeur 
de la tension inteficiale. Pour ce fiire, 2s ont mis en équation I'évolution de l'amplitude 
m a W e  en fonction du temps. Cette technique peut paraître assez mathématique et très loin 
du phénomène physique réel. Cependant, eiie a I'avantage de tenir compte du f ~ t  que des 
gouttes sateIlites peuvent apparaître lors de la rupture du fiiarnent. Ceci est assez nouveau car 
la théorie initiale sur laquelie se base la méthode du fil cassant (Tomotika, 1939, ne tient pas 
compte de ce phénomène car il n'apparaît pas dans les fluides newtoniens purement visqueux. 
Pour les polymères, le cisaillement durant le processus de bris du fü étant très faible, on 
considère qu'ils sont newtoniens et purement visqueux. Or c'est le caractère élastique de ces 
fluides qui cause l'apparition des gouttes sateIlites. Dès lors, cette nouvelle méthode serait peut- 
être plus apte a modéliser les phénomènes de distorsions sinusoïdales dans les polymères et ce 
même jusqu'à la rupture du fii. 
2.5 La compatibilisation dans les mélanges polymères 
Afin d'augmenter l'adhésion entre les deux phases d'un polymère, il faudra donc 
diminuer la tension inteficiale. Cette diminution se fait généralement en ajoutarit au mélange 
un copolymère bloc dont chaque bloc est identique à un des homopolyrnéres composant le 
mélange. Cette manière de procéder est appelée: la compatibilisation des polymères. Par 
exemple, un mélange de polyéthylène (LDPE) et de polystyrène (PS) pourra être rendu 
compatible par l'addition d'un copolymère dibloc polystyrène-poly butadiène hydrogéné (PBh- 
PS) comme cela a été démontré par Fayt, Jérome et Teyssie (1 98 1,1982). Dans ce cas donc, 
le copolymère devrait venir se placer à l'interface et s'orienter pour que chacun de ses blocs 
soient dans I'homopolyrnère correspondant (le bloc PS dans la phase PS et le bloc PBH dans 
le LDPE). 
Par des mesures expérimentales, Fayt et al. (1 986) ont montré que le copolymère venait 
se localiser à l'interface. Ils ont étudié un mélange polyéthylène/polystyrène compatibilisé par 
un copolymère tribloc poly(styrène-isoprène-butadiène). Les échantillons ont été traités au 
tétra- oxide d'osmium afin de colorer les insaturations et donc l'isoprène du compatibilisant. 
Leurs observations au microscope montrent que le copolymere est venu se loger 
préférentiellement à I'intetfàce entre les deux homopolyrnères. 
2.5.1 Effet de la cornpatibilisation sur la tension interfaciale 
Noolandi et Hong (1982) ont tenté de modéliser Ie comportement d'un copolymère 
lorsqu'il est mis en présence d'un mélange de polymères imrniscibles. Ils ont postulé que dans 
un tel cas, le copolymère va venir se localiser préférentiellement à l'interface d'üninuant ainsi 
I'énergie libre de mélange. Leurs justifications thermodynamiques sont que, lorsqu'un 
copolyrnère A-B est mélangé à un système d'homopolymères A et B incompatibles, différents 
phénomènes fàvorables et défavorables à la localisation du copolymère à l'interface peuvent se 
produire. 
-L 'entropie & rnélrmge drr cop&mère va t e d e  à favoriser m e  distribution aléatoire 
dm les homopolymères (défàvorabZe). 
-Par contre, lu localisation du copolpère a Z'inte?$ace diminuera ZJenth@ie de 
mélange des homopoZ&mères qui seront éloignés les uns des autres fmorable). 
-De plus, choque bloc de copolpère va s'étendre preyérentiellement dans 
I 'homopolymère lui coreqp~ndant~ dimimant ainsi 1 'enthabie de mélange 
homopolpzère-copolymère favorable). 
-Cependimil l'obligation pour le copolymère de se situer à l'interface avec une 
orientation bien &$nie va ahnimer l'entropie bu copolpère (de~âvorable). 
-PwJinir, l 'extension ou la compression de la chaîne de copolymère, de même que 
l'ex~Ius~un deshornopIpères de l 'intedace méneront à une diminution de l 'entropie 
(dé favorable). 
En plus de cela, Noolandi et Hong arrivent aussi à la conclusion que plus le copolymère 
aura une masse moléculaire élevée, plus il aura tendance à former des miscelles dans Ies 
homopolyrnères. 
Une étude ultérieure (Noolandi et Hong, 1984) a validé par simulations numériques les 
hypothèses émises ci-dessus et a mené à la conclusion que les termes de pertes d'entropies 
reliées au mélange du copolymères sont faibles comparées au diminutions d'enthalpies. Il en 
ressort donc que le copoIyrnère permet de diminuer la tension interfaciale et est favorable au 
mélange. De plus ils mettent en évidence le fait que I'épaisseur de l'interface augmente de 
manière exponentiel avec la masse moléculaire du copolymere dibloc ainsi qu'avec le paramètre 
d'interaction X .  Pour un système défini, la réduction de la tension interfàciale n'est fonction que 
de la masse moléculaire du dibloc et de sa concentration. Ces travaux restent des études 
théoriques basées sur des simulations numériques et supposent que le système ait atteint un état 
d'équilibre. II faut rappeler que comme précédemment, les auteurs suggèrent l'utilisation de 
copolymères dont les blocs ne sont pas trop longs afin d'éviter la formation de micelles dans le 
système. 
Une autre étude de Noolandi et Hong (1984) évalue l'évolution du profil de densité 
surfacique dans un système A/B/A-B. Ils mettent en évidence l'élargissement considérable se 
produisant au niveau de la région interfaciale. Cependant ces études restent des études 
théoriques et n'ont pas été validées par des résultats expérimentaux. 
Anastasiadis et al. (1989) ont mené une étude sur l'influence d'un copolymère 
polystyrène-polybutadiène sur un mélange de polystyrène et de polybutadiene. Ils ont évalué 
la tension interfaciale de leurs systèmes à l'aide de la technique de la goutte pendante et ont 
comparé leurs résultats avec le modèle développé par Noolandi et Hong (1 982, 1984). Les 
auteurs ont montrés que ce modèle thermodynamique permettait de calculer et de décrire 
correctement l'évolution de la tension interfaciale pour des systèmes compatibilisés. Cela leur 
a permis de valider ce modèle et surtout les hypothèses sur lesquelles il est basé. Cependant, 
leurs polymères possèdaient des masses moléculaires relativement basses: 2000 pour le PS et 
8000 pour le butadiène. 
Leibler (1988) a décrit l'interface en présence d'un copolymère en la comparant à une 
''brosse" à deux fius, chaque fixe étant orientée vers un des deux polymères. Pour cet auteur, 
l'interface peut être soit sous forme de brosse mouillée, soit sous forme de brosse sèche. 
Dans le cas de la brosse sèche, les copolymères forment une couche dense entre les 
deux phases. Les homopolymères n'ont donc pas la possibilité de pénétrer dans la couche 
monornoléculaire de copolymère. La réduction de la tension interfaciale dans ce cas est 
indépendante de la masse moléculaire des homopolymères mais est fonction de la masse 
moléculaire du copolymère et peut s'exprimer de la manière suivante: 
où N est l'indice de polymérisation du copolymère, x est le paramètre d'interaction de Flory, 
$A est la concentration du copolymère dans l'homopolymère A et 0, est la tension interfâciaie 
du mélange binaire. Dans un tel système, à saturation la tension intefacide tend vers zero et 
donc le rapport A ( ~ / q = l .  Cependant cette saturation n'est pas toujours atteinte: en effet, si la 
concentration midaire est atteinte, l'addition de copolymère va induire la présence de micelles 
qui ne se rendront pas a l'interface. 
Dans le cas de la brosse mouillée, Ies homopolymères pénètrent dans le film de 
copolymère et donc la saturation n'est jamais atteinte. La réduction de la tension interfaciale 
est donc fonction de la longeur des homopolyrnères, PA et PB, ainsi que de la longueur des 
blocs du copolymère NA et NB. Cette réduction est exprimée de la manière suivante: 
Il est évident que l'aire interFaciale occupée par chaque molécule est beaucoup plus 
importante dans le cas de la brosse humide que dans le cas de la brosse sèche. Notons 
cependant que, pour ces deux cas, la réduction de la tension interfaciale est reliée a la 
concentration de copolymère suivant le logarithme de la concentration en copolymère, et 
surtout qu'une dépendance exponentielle existe entre la concentration en copolymère et sa 
longueur. 
Ces travaux ont donc confirmé que l'addition d'un copolymère permet de réduire la 
tension interfàciale entre deux homopolymères incompatibles. Cependant cette réduction peut 
être limitée par la formation de micelles dans les homopolyrnères. Malgré cela, la formation de 
m i d e s  ne semble pas être un problème lorsque le copolymere est fortement symétrique. U a 
aussi été montré que la conformation de brosse sèche sera obtenue lorsque P>Nm , tandis que 
la conformation de brosse mouillée apparaîtra pour une valeur de N>2P3Q. L'auteur signale 
aussi que toutes ces théories ont été établies pour des systèmes dans lesquels il existe un 
équilibre entre la quantité de copolyrnère à l'interface et la quantité de copolymere dans les 
homopolymères. Lors de la mise en oeuvre de mélanges de polymères, ceux-ci ne sont pas 
capables d'établir un équilibre, dès lors le nombre de molécules de copolyrnères adsorbés i 
l'interphase est probablement controlé par des effets cinétiques plus que par des effets 
thermodynamiques. 
Koberstein et al. (1995) ont mené une étude sur l'influence d'un copolymère 
polystyrène-polydiméthylsiloxane sur un mélange de polystyrène et de pol y dirnéthylsiioxane. 
Ils ont évalué la tension interfaciale de leurs systèmes a l'aide de la technique de la goutte 
pendante et ont comparé leurs résultats avec le modèle développé par Leibler (1 988). Comme 
prévu par le modèle, ils ont constaté que le copolyrnère a diminué la taille de la phase dispersée 
en venant se localiser à l'interface. De plus, ils ont constaté que l'augmentation de la masse 
moléculaire de leur copolymère améliorait l'efficacité de celui-ci. Ils ont aussi constaté que 
malgré qu'ils étaient en régime de brosse sèche, la masse moléculaire de l'homopolymère 
modifiait la disninution de la tension interfaciale: en fait, en diminuant la masse molécuIaire de 
I'homopolymère~ il y a apparition de courtes chaînes qui seront capables de pénétrer dans la 
zone interfaciale et le mélange passera donc d'un régime d'interface sèche à un régime 
d'interface mouillée, 
Récemment, Vilgis et Noolandi (1990) ont repris ces études afin de les appliquer aux 
systèmes généraux tek que deux homopolymères compatibilisés par un copolymère de type X- 
Y. Iis arrivent à ia conclusion que ce type de copolymère est lui aussi efficace. Us ont constaté 
que dans un mélange AIX-Y/B, avec A et X ayant des affinités ensemble de même que B et Y, 
si la répulsion entre les phases A et Y ou B et X est augmentée, cela favorisera la localisation 
du copolymère à I'interface. Le fait d'augmenter le degré de polymérisation des blocs de 
copolymères permet lui aussi de favoriser la localisation a l'interface du copolyrnère avec 
cependant le risque de faire apparaître des miscelles dans les homopolymères. Un autre point 
à souligner est que un copolymère de type A-B formera moins vite des micelles que un 
copolymère X-Y dans un mélange AiB. 
Diffërentes études expérimentales ont été faites pour déterminer comment le 
copolymère influençait la tension interfaciale entre des homopolymères. Les travaux de 
Elemans et al. (1989) ont étudié par la méthode du fil cassant la tension interfaciale entre le PS 
et le HDPE en présence d'un copolymère bloc PS-PE. Leurs résultats montrent qu'une chute 
de la tension interfaciale de 4.8 à 1 mN/m est observée lorsqu'on ajoute 1% de copolymère. 
Mekhiief et al. (1 997) ont étudié par la méthode du il cassant l'évolution de la tension 
interfaciale entre un polystyrène (PS) et un polyéthylène (PE) lorsqu'un copolymere 
poly(styrènebutadiène hydrogéné) SEB est ajouté. Au fùr et à mesure que le copolymère était 
ajouté, la valeur de la tension interfaciale a d ' i u é .  Cependant, arrivé à une certaine 
concentration, la tension interfaciale a atteint un plateau indiquant que la saturation de 
l'interface était atteinte. Chen et White (1993) ont étudié la tension interfaciale dans le même 
mélange par la méthode de la goutte pendante. Le même comportement a été observé que dans 
l'étude de Mehilef: et ai (1997). De plus, ces deux études ont obtenu des mêmes valeurs une 
fois la saturation de l'interface atteinte. 
Dans une étude sur le mélange polyamide-6/polyéthylène compatibilisé par un 
copolymère polyéthylène-CO-isobutyi acrylate-CO acide méthacrylique, Chapleau et al (1 988) 
ont montré que ce copolymère diminuait la tension inteI%acide entre les deux homopolymères. 
Là encore, une diminution de la tension interfaciale en fonction de la concentration en 
copolymère, et ce jusqu'à l'obtention de la saturation de I'interfàce a été observée. Finalement, 
dans une étude sur les copolymeres exerçant des interactions de type acide-base avec les 
homopoiymères avec lesquels ils étaient mélangés7 Liang et d. (1 998) ont montré que la tension 
interlàciale dans un système poIyéthylène/polychlorure de vinyle a été diminuée en ajoutant un 
poly(isoprène4vinylpyridine) ou un polystyrène terminé hydroxyl. Là aussi, une diminution 
suivie d'un plateau a été observée. 
2.5.2 Effet de la compatibiiisation sur la taille de la phase dispersée 
Selon Taylor (1 932, 1934), la taille de la phase dispersée est directement proportionnefle à la 
tension interfaciaie. Une diminution de la tension interfaciale est donc fortement souhaitée. 
En venant se placer à I'intaface, le copolymère diminue la tension interfaciale. Comme montré 
précédemment, la taille de ia phase dispersée (déterminée par la coalescence et le break-up) est 
proportionnelle à la tension interfaciale et donc cette taille va d i u e r .  Le copolymère va 
former une couche autour des gouttes de phase dispersée; cette couche va immobiliser 
l'inte-, rendant la coalescence plus difEcile. De plus, lorsque deux gouttes vont s'approcher 
l'une de l'autre, des molécules de matrices vont rester emprisonnées dans les chaines de 
copolyrnères tournées vers la matrice. Dès lors, le drainage sera ralenti ce qui est défavorable 
à la coalescence. Enfin, le rapprochement de ces gouttes sera ralenti car les chaînes de 
copolymère représenteront un encombrement stérique face au rapprochement et seront 
compressées, opposant une force élastique au rapprochement des phases (Mackosko et al., 
1997). L'ancrage du copolymère va augmenter l'adhésion entre les deux phases et donc les 
propriétés mécaniques tels que les propriétés chocs et l'allongement a la rupture lors d'essais 
de traction seront améliorées. 
Favis (1994) a proposé l'utilisation de la courbe d'émulsification pour caractériser 
l'évolution de la morphologie dans les mélanges polymères cornpatibilisés. Cette courbe est 
bien connue et est généralement utilisée pour les émulsions classiques. Eue établit en fait une 
relation entre la concentration d'agent intedicial et l'évolution de la taille de la phase dispersée. 
Cette courbe est sirnifaire à ce qui est observé dans les émulsions classiques: une chute rapide 
de la taille de la phase dispersée suivie d'une stabilisation de cette taille à un diamètre fixe à une 
concentration que l'on appelle la concentration critique. Notons cependant que la 
concentration critique observée dans les mélanges polymères n'est pas 
nécessairementéquivalente à la concentration critique à laquelle des micelles vont apparaître. 
Cette courbe d'émulsification permet en fhit de déterminer à quel moment l'addition de 
copolyrnère n'aura plus d'effet sur la morphologie du mélange. Anivé à cette concentration 
critique, étant donné que la morphologie est stable et ne varie plus, on peut supposer que soit 
la saîumtion de l'int& est atteinte, soit que l'on se trouve au niveau maximum de saturation. 
Cette concentration critique permet aussi d'évaluer quel est l'aire interfaciale occupée par 
chaque molécule de copolymère en se basant sur des paramètres géométriques. Remarquons 
cependant que cette caractérisation de l'aire interfaciale occupée par molécule implique le 
postulat que tout le copolymère se soit rendu à l'interface ce qui a priori peut être faux; 
cependant, étant donné l'impossibilité à l'heure actuelle de localiser avec précision le 
copolymkre, ce postulat est nécessaire. Nous parlerons donc plutôt d'aire interfaciale maximale 
occupée par molécule de copolymère. Signalons qu'il existe la possibilité de détecter la 
présence d'agent interlàcial à l'interfàce (Fayt et al., 1986; Tremblay et al., 1995) ou sous forme 
de micelles, cependant ceci n'est que qualitatif et non encore quantitatx La courbe 
d'émulsification sera donc utilisée comme moyen de comparaison entre di£fiérents agents de 
compatibitisations car même si elle n'est pas basée sur des modèles thermodynamiques, elle est 
capable d'évaluer correctement l'efficacité d'un copolymère dans un mélange de polymère. 
2.6 Revue de la littérature concernant les mélanges de polymères utilisés 
2.6.1 Les mélanges polyéthylène téréphtalate/ polyolefines 
Dans ce chapitre, ta litérature concernant les mélanges de polymères PET/Polyoléfïnes va être 
passée en revue. Dans tous les articles étudiés, deux catégories de copolymères ont été 
utilisées. Des copolymères di ou tri-blocs de type styrène-butadiène hydrogéné, et des 
copolyrnères réactifs. 
Barlow, Paul et al. (1984) ont éhidié le comportement en traction et la morphologie de 
mélange HDPEPET à différentes compositions (25/75, 50/50, 75,25) et a différentes 
concentrations en SEBS. Ils ont aussi quantifié l'adhésion entre le HDPE, le PET et le SEBS 
à l'aide d'un 4. peel f i  test modifié. Dans les mélanges, le module et la contrainte seuil n'ont pas 
été améliorés lorsque le copolymère a été ajouté. Par contre l'allongement à la rupture a 
augmenté drastiquement: l'addition de 1 W  de copolymère augmenta l'allongement à la rupture 
d'un facteur allant jusqu'ê. 40. De plus, les mesures d'adhésion ont montré que les forces 
d'adhésions SEBS/HDPE et SEBSPET sont respectivement 7 et 2 fois plus fortes que la force 
d'adhésion existant entre le PET et le HDPE. Ils Avèrent donc à la conclusion que le SEBS 
est un copolymère relativement efficace pour ce système car il augmente la ductilité du 
matériaux tout en stabilisant la morphologie du système. 
Chen et Shiah (1989) 'ont étudié eux aussi le système PET/HDPE 25/75 compatibilisé 
par du SEBS; cependant ces auteurs ont préalablement fonctionnalisé le copolymère avec une 
faible quantité de groupes acides. Leur étude des propriétés mécaniques les ont mené aux 
mêmes observations que Barlow et al. (1 984). De plus leurs études d'impacts ont montré que 
la résistance au choc augmente d'un facteur 40 lorsque 10% de copolymère est ajouté. En 
outre une étude de la morphologie a montré que l'addition de SEM-g-Acide provoquait une 
diminution de la taille de la phase dispersée. Plus récemment, Cuny et Kiani (1 990) ont étudié 
differents agents de compaîibilisation afin d'améliorer les proriétés du mélange PETEDPE dans 
un but de favoriser le recyclage de ce matériaux. Leurs essais mécaniques ont été réalisés sur 
le système PET/HDPE 90/10 compatibilisé avec un copolymere S-EP ou en fonctionalisant le 
HDPE. Leurs résultats ont coincidé avec ceux de Barlow et al. (1984) et ont montré que 
l'addition de 3% de S-EP double l'allongement à la rupture du mélange tandis que le HDPE 
fonctionalisé triple cet dongement. De plus, la résistance au choc suit cette tendance. 
Carté et Moet (1993) ont étudié les propriétés de mélanges de IHDPE et de PET 
compatibilisé avec dfirents copolymères afin de comparer leur efficacité. Ces copolymères 
sont un SEBS, un SEBS greffé avec 2% d'anhydride maléique et un polyethylène greffé avec 
1% d'anhydride maléique. Leurs travaux ont montré une diminution du module et de la 
contrainte au seuil lorsqu'ils ont ajouté du compatibilisant. Cependant, l'allongement à la 
rupture a été fortement augmentée. Le SEBS greffé avec de l'anhydride maléique a donné 
l'augmentation de l'allongement à la rupture la plus forte (facteur 14). 
Des oléfines réactives tel que lYEVA, lYEMA et EAA ont aussi été utilisées pour 
compattiiliser ce système. EUes ont été sélectionnées a h  de réagir avec le PET et former in- 
situ du copolymère PET-PE. Wissler a étudié la possibilité d'obtenir un mélange P E T D P E  
en y ajoutant différents cupolymères oléfiniques tels que des EVA, des EAq et des EMA Ces 
résultats ont montré que 10% dEVA ou d'EMA augmentaient légèrement la ductilité du 
mélange PETIHDPE a matrice PET comme phase majeur. Cependant, aucun phénomène 
l'adhésion entre le copolymère et le PET n'a pu être mis en évidence dans ce type système. 
Bordreau (1991, 1992) a lui aussi étudié I'effet de I'EVA sur le mélange PET/HDPE 75/25. 
Tout comme Wissler (1990), il a constaté que 1EVA diminuait légèrement les propriétés 
mécaniques du système en traction mais augmentait sa ductilité. Cependant, ici non plus il n'a 
pas été possible de mettre en évidence les interactions qui existent entre le PET et les EVA. 
Batailie et al. (1 987) ont étudié les mélanges PPPET. Ils ont principalement montré 
par microscopie à balayage que la présence d'un copolyrnère PP-acide acrylique permet 
d'obtenir une morphologie plus uniforme et qu'il semble y avoir une adhésion entre le PP et le 
PET en présence de PP-AA. Batailie et al. (1987) ont conclu que ce type de copolymèrre 
pourrait jouer le rôle d'agent de couplage ce qui expliquerait son effet sur la morphologie. 
Young et al. (1989, 1990) ont comparé les mélanges PP/PET 60140 et PP-AAPET 60/40. Ils 
ont montré que la présence d'acide acrylique greffé sur le propylène permettait de diminuer la 
taille de la phase dispersée tout en augmentant la résistance au choc du mélange. Ils concluent 
que le fait de greffer de l'acide acrylique sur le polypropylène permet d'augmenter l'adhésion 
entre la phase dispersée et la matrice. 
Ces différents articles ont donc montré que la fonctionalisation de polyoléihes 
pennettait d'obtenir un compatibiiisant réactif. Dans le présent travail, un copolymère tribloc 
poly(styrén6-butadiène hydrogéné styrène) gr&é par de l'anhydride maléique a été sélectionné. 
Le groupement anhydride de ce copolymère est censé réagir avec les h s  de chaînes hydroxyl 
du PET pour former un lien chimique. Cette réaction entre un lien anhydride et une fonction 
hydroql pour fornier un lien hemiester ( Decroix et al., 1975) est cependant réversible. Hu et 
Lindt (1993) ont étudié l'influence de la température sur la réaction anhydride maléique- 
hydroxyl. I1 ont montré que, d'un point de vue thermodynamique, lorsque la température est 
augmentée, la réaction était defavorisée (déplacement de l'équilibre vers les réactifs). Par 
contre la cinétique chimique étant favorisée par la température, la vitesse de réaction devient 
très rapide. La thennodynamique étant défavorable, on pourrait mettre en doute l'efficacité 
d'un tel copolymère. Cependant, plusieurs études ont montré que dans des mélanges PET ou 
PBT avec des polyoléhes portant de l'anhydride maléique, des macromolécules de PET- 
polyoléfhes étaient présentes et donc que la réaction entre les deux fonctions avaient bien lieu. 
2.6.2 Les mélanges polystyrèndpolyoléfines 
Ces mélanges et plus particulièrement l'influence de l'addition d'un mpolyrnère bloc ont été 
étudiés en détd dans le laboratoire de Teyssié (Fayt et d,l986,1987, 1989, 1993). Le 
copolymère utilisé était un poly(styrène- butadiène hydrogéné) et les deux homopolymères 
étaient un polystyrène et un polyéthylène. En se localisant a l'interface, le copolymère est venu 
diminuer la taille de la phase dispersée, augmenter l'adhésion interfaciale et stabiliser la 
morphologie vis-à-vis de la codescence. Ces études (Fayt et al., 1986) ont aussi montré que 
le copolymère était plus efficace s'il était symétrique. Finalement, il (Fayt et al., 1989) a été 
montré qu'un copolymère dibloc est plus efficace qu'un copolymère tribloc qui est lui même 
plus efficace qu'un copolymère en étoile. 
L'utilisation de la courbe d'émulsification afin de comparer l'efficacité de différents 
copolymères a été faite dans des travaux de Matos et al. (1995). Ils ont ainsi comparé entre 
eux dS&ents copolymères poly(styrène-butadiène styrène) hydrogénés (SEBS) ou non (SBS) 
de différentes masses moléculaires. Le système étudié était un mélange EPRPS 1 ODO. Ils sont 
anivés à la conclusion que la masse moléculaire de l'agent interfacial n'inauençait pas la taille 
de la phase dispersée à "saturation". Leurs études ont aussi montré que les copolymères SEBS 
etaient plus efficaces que le SBS comme compatibilisant. L'estimation de I'aire interfiaciale 
occupée par molécule de copolymère donne des valeurs de 13nm2 pour un SEBS ayant une 
masse moléculaire h i l e  (Mn= 50000 g/mol) et 45 nrn2 pour celui de haute masse moléculaire 
(Mn=174000 ghol). 
Si ta taille du copolymère n'a pas d'influence sur la taille de la phase mineure à 
l'équilibre, cela indique que les théoriee de Noolandi et al. et Leibler ne semblent pas aptes à 
prédire l'effet de celie-ci. En effef comme souligné par Leibler, les systèmes polymères ne sont 
pas des systèmes a l'équilibre car leur viscosité est trop importante et donc, on se trouve en 
présence de problèmes de cinétique de das ion  des copolyméres à l'interface. 
Récemment, Cigana et al.(1996) ont étudié l'influence de l'suchitecture et de la masse 
moléculaire sur lY&cacite des copolymères a l'aide de courbes d'émulsifications. Leur système 
était un mélange de polystyrène et de caoutchouc éthylène propylène compatibiiisé par des 
copolymères poly(styrène-butadiène) hydrogénés. Leur étude à montré que les copolymères 
symétriques semblaient être plus efficaces que les copolyméres asymétriques. De plus ils ont 
aussi montré que si des phénomènes de coailescaces étaient présents dans leur systèmes, ceux- 
ci étaient retardés par la présence du copolymére. Finalement, dans une étude sur les propriétés 
de ces mélanges, Cigana et al. (1997) ont montré qu'un copolymère tribloc était capable de 
rendre ductü un mélange EPWPS 20/80. Cette transition à été observée pour des 
concentrations en copolymères supérieures a la concentration critique. 
2.7 Effet de I'étirage biaxial sur le poIyéthylène téréphtalate 
Le polyéthylène téréphtalate est un polymère couramment utiiisé pour des applications où il est 
sous la forme de f ihs  ( Faisant de Champchesnel, 1993) étirés biaxialernents. Ces h s  sont, 
pour des raisons technologiques, produits en deux étapes. Dans un premier temps, le polymère 
sortant de l'extrudeuse sous la forme d'un ruban est étiré dans la direction longitudinale 
(machine). Puis, il va subi un deuxième étirage dans la direction transversale (transverse). En 
fait le f3.m subi un étirage uniaxial dans chaque direction. Durant ces étirages, une orientation 
dans la direction de chaque étirage va apparaître. 
Gohil (1993 et 1994) a étudié en détails l'évolution de l'orientation et des propriétés 
du PET étiré biaxialemnt. Lorsque ce polymère est étiré, sous contrainte une structure 
cristaLine va apparaître. Les cristaux formés sont petits et irréguliers. De plus une structure 
périodique régulière phase cristaline/phase amorphe va se former dans le mélange. Après le 
premier étirage, l'orientation des cristaux et de la structure périodique est longitudinale. 
Cependant, lorsque le deuxième étirage est effectué, cette orientation va passer de longitudinale 
à transversale. Pour des échantillons ayant subi le même taux d'étirement dans les deux 
directions, l'onentaîion sera préférentielle dans la direction transverse (deuxième étirage). Les 
propriétés du PET lors de l'étirage ont été évaiuées par Buckley et al. (1987, 1990) et par 
Gordon et al. (1994). Ces auteurs ont constaté que le PET, lors de l'étirage, avait une élasticité 
similaire a celle d'un réseau caoutchoutique possédant des enchevêtrements séparés par des 
chaînes de 14 à 21 monomères. Ii ont décrit de la manière suivante le comportement 
mécanique du PET soumis à un étirage du PET. Lorsque la déformation est augmentée, la 
contrainte augmente, se stabilise à une valeur plateau (plateau caoutchoutique ) puis 
réaugmente. 
Lorsque le PET est mélangé à un autre polymère, son comportement est différent. Par 
exemple, un mélange de PETMDPE (Sambaru et Jabarin, 1993) ne verra pas sa contrainte 
réaugmenter après la valeur plateau. De plus, les propriétés de ce mélange sont relativement 
faibles. Par contre, lorsqu'un copolymère HDPE-g-AM est ajouté, il semble que la 
réaugmentation de la contrainte après le plateau se produise à nouveau et que les propriétés se 
soient améliorées. Gopal~shnan et al. (1995) ont aussi montré que pour les mélanges 
PET/poly(&ylène-vinyl alcool ) (EVOH) eompatibilisé par du SEBS-g-AM, la phase dispersée 
était fortement orientée par l'étirage. Ces différents phénomènes ont été expliqués par 
l'apparition d'adhésion entre la matrice et la phase dispersée. 
CHAPITRE III 
SYNTHÈSE DES ARTICLES 
Les rôles respectifs de la tension interfaciale et de la coaiescence sur la taiile de la phase 
dispersée dans des mélanges de polymères immiscibles compatibiiisés ont été étudiés. Les 
travaux ont été effèctues sur les systèmes polypropylène (PP)/polyéthylène téréphtalate (PET) 
et copolymère d'éthylène et propylène (EPR)lpolystyrène (PS). Les copolymères utilisés pour 
émulsifier ces systèmes sont respectivement un copolymère tribloc poly(styrène-butadiène 
hydrogéné-styrène) greffé par de l'anhydride malëique SEBS-g-AM et un copolyrnere dibloc 
poly(styrène-butadiène hydrogéné). Le pouvoir émulsifiant des copolymères a été évalué via 
la courbe d'émulsincation. Cette courbe présente l'évolution de la taille de la phase dispersée 
en fonction de la concentration de copolymère dans celle-ci. Un point important de ce travail 
a été de mesurer la tension inerfaciale entre les différents polymères en présence ou en absence 
de copolymère. Ces mesures ont été faites en utilisant la méthode dite du fil cassant (Breaking 
nread). L'importance de l'état de l'interface sur les propriétés mécaniques du mélange 
PPPET a aussi été étudiée. Dans ce cas plus précis, l'étude a porté sur des mélanges ayant 
subit un étirage biaxial. 
Pour commencer, afin de valider la technique du fil cassant qui a été initialement 
développée pour des liquides présentant un comportement Newtonien, des mesures de tension 
interfaciale obtenues par cette méthode vont être comparées a des mesures obtenues par la 
méthode de la goutte sessile. La tension interfaciale entre un fii de PET et une matrice de PP 
d o ~ e n t  des valeurs de 12.1 mN/m à 280°C et de 1 1.3 mN/m a 288°C (méthode du fl cassant). 
D'autre part, la tension interfaciale entre une goutte de PET et une matrice de PP a été estimée 
à 1 1.7mNlm à 288°C (méthode de la goutte sessile). Ces premiers résultats, nous ont permis 
de confumer que la technique du fil cassant était adéquate pour mesurer la tension interfaciale 
entre les polyméres avec lesquels nous avons travaillé. 
Afin d'évaluer l'effet de l'ajout d'un copolyrnère sur la tension interfaciaie, celle-ci est 
mesurée entre un fil de PET et une matrice de PP contenant entre 0% et 10% de SEBS-g- 
2%AM. Lorsque le SEBS-g-2%AM a été ajouté au système PPPET, la tension inte~acide 
a chuté jusqu'à une valeur plateau. Le copolyrnère utilisé a bien joué un rôle de modificateur 
interfaciale dans le système étudié. Une d i iu t ion  d'un facteur 1.4 (4 1%) a été observée. 
D'une manière similaire l'effet du copolymère sur la taiile de la phase dispersée a été 
étudié sur des mélanges PP/PET 10/90 et 1/99. Lorsque le copolyrnère est ajouté à la phase 
dispersée, la taille de celle-ci a brusquement diminué pour atteindre un plateau à environ 5% de 
copolymère. Le rapport taiile initialeltaille d'équilibre est de 3.5 pour le mélange concentré 
( l m )  et la polydispersiité du système va décroître de 1.8 à 1.4 (distribution de taille de particule 
plus étroite). Dans ce système concentré la diminution de la taille de la phase dispersée est 
attnbuable à ia d i i u t i on  de la tension interfaciale et à la diminution de la coalescence. Dans 
le système dilué, la tailIe des particule est diminué d'un facteur 1.7. Comme aucune 
coalescence n'est possible car la probabilité que deux particules de phase dispersée se rencontre 
est trop fàible, cette diminution n'est attribuée qu'à la d i i u t i on  de la tension interfaciaie. La 
différence entre ces deux comportements est attribuée à l'effet du copolymère sur la 
coalescence. En ce qui concerne la morphologie, on a constaté que même à saturation de 
Iyint&, la taille des particules de PP dans le système ddué (1199) est inférieure à la talle dans 
le système concentré. Cela Unplique que même à saturation de l'interface, une légère 
coalescence subsiste. 
Étant donné que la taille dans le système PPPET 1/99 n'est gouvernée que par la 
tension interfhiale, il devient intéressant de les comparer. Les mélanges sont produits dans un 
malaxeur interne (dynamique) tandis que les échantillons destinés à la mesure de la tension 
interfaciale n'ont subit aucun mélange; il est donc évident que les interfaces ne sont pas dans 
le même état et donc seuls les valeurs à saturation de l'interface seront comparées. 
La taille des particules pour le système 1/99 lorsque le copolymère est ajouté chute d'un 
fàcteur 1.7 tout comme Ia tension interfaciale. II semble donc qu'il existe une relation directe 
entre la taiue des particules de phase dispersée et la tension inte~aciale. 
Finalement, le poids moléculaire, la concentration des différents polymères et l'aire 
interfaciale étant connus, l'aire interfaciale occupée par molécule peut être facilement calculée. 
Celle-ci vaut 8nmz/molécule pour le mélange 1 OB0 et 10 nm2/molécule pour le mélange 1/99. 
Cependant, dans ce calcul, on fait l'hypothèse que tout le copolymère se situe à l'interface ce 
qui semble hautement improbable pour les mélanges étudiés ici. Cette valeur est donc 
considérée comme une limite inférieure. En effet, dans le système étudié, le copolymère doit 
rejoindre l'interfàcey et y réagir. Dès lors, l'hypothèse que tout le copolyrnère soit à l'interface 
est trop restrictive pour le mélange étudié. 
Afin de comprendre quels sont les mécanismes responsables de la compatibilisation du 
mélange PP/PET par le SEBS-g-AM, l'effet de la concentration en AM, greffe sur le 
copolymère SEBS, sur son pouvoir émulsifiant a été étudié en faisant varier cette concentration 
entre 0% et 4%. Lorsque la concentration en AM etait inférieure à 1%, ce copoIymère n'a eu 
aucun effet ni sur la t d e  ni sur la tension interfaciale. À partir de 1% d'AM, le copolymère a 
commencé à diminuer la t d e  de la phase dispersée ainsi que la tension interfaciale. En 
augmentant la concentration de AM, l'efficacité s'en est trouvée acrue. Cependant, un 
optimum a été trouvé pour le copolyrnère contenant 2% d'anhydride maléique. Le copolymère 
non greffe ne présentant aucune activité interfaciale détectable, il en a été conclu que le 
groupement styrène ne joue aucun rôle. 
L'anhydride maléique semble être capable de réagir avec les groupement hydroxyl de 
fin de chaînes présents sur le PET (Tanrattankul et d 1997) malgré une thermodynamique 
déîavorable e u  et d. 1993). Cependant il a falIu que la concentration d'anhydride atteigne un 
certain seuil de concentraton. Les soies anhydrides du copolymère doivent rejoindre l'interface 
pour ensuite rencontrer une fin de chaîne hydroxyl d'une molécule de PET afin de réagir' dès 
lors si la concentration en AM est trop fàible, les chances qu'ont les groupes fonctio~els de 
rejoindre I'intedke sont faibles. De plus' même si la réaction a lieu, la fible concentration en 
site AM va déplacer l'équilibre vers la formation des réactifs. En augmentant la concentration 
d'AM, la probabilité de réaction sera augmentée et l'équilibre chimique sera déplacé vers la 
formation du lien hémiester. Cependant, lorsque la concentration sera trop importante, les 
chaines de PET greffées sur le SEBS viendront encombrer sténquement le copolymère ce qui 
diminuera son efficacité. 
Les rôles respectifs de la tension interfacide et de la coalescence sur la morphologie 
dans le mélange PPRET ayant été établis, la manière dont la tension interfaciale et la 
coalescence diminuent en cours d'émulsiiication ou à des niveaux d'émulsifications partiels 
pourra être examinée. Les copolymères portant difiërentes concentrations d'anhydride nous 
ont permis d'obtenir différents niveaux d'émulsions pour le système étudié. les courbes 
d'émulsification et les valeurs de tension interfaciale ont été comparées afin de déterminer 
comment la tension interfaciale et la coalescence ont été infiuencées par cet émulsiiication 
partielle. Les tailes pour les mélanges dilués compatibilisés avec les différents copolymères ont 
été estimées en se basant sur la relation trouvée précédemment. Pour les systèmes étudiés, les 
différences observées au niveau de la taille des particules à saturation etaient comparables aux 
différences observées sur le niveau de diminution de la tension interfaciale. Un certain niveau 
de coalescence résiduelle a été trouvé pour les diffërents mélanges concentrés. 
11 a été conclu que la coalescence n'a pas été totalement supprimée même pour le 
copolymère le plus efficace. De plus, le système émulsifié par le copolymère portant 1% 
d'anhydride fùt considéré comme un système possédant une état d'émulsification partiel; il 
semble donc que le niveau de suppression de la coalescence est à mettre en relation avec la 
valeur de la tension interfaciale. 
Afin d'étudier cette relation plus en détail, l'évolution de la taiile réduite de la phase 
dispersée (rapport diamètre/diarn&re initial) pour les mélanges 1/99 et lO/gO compatibilisé a été 
comparée en fonction de la densité surfacique de copolymère à l'interface. La différence entre 
les deux comportements a donné l'évolution de la suppression de la coalescence en fonction de 
la densité &cique de copolymère à l'interface. Il a clairement été montré que la suppression 
de la coalescence s'est effectuée progressivement lorsque le copolymère a été ajouté et ce 
jusqu'à l'obtention de la saturation de l'interface. 
Les données de tension intefiaciale et de morphologie ont été utilisées aiin de 
déterminer le paramètre c, du modèle de Lee et Park (1994). Ce paramètre représente la 
coalescence dans le système et n'est ni fonction de la tension interfacide, ni fonction de la 
concentration de la phase dispersée. Ce paramètre a été obtenu par résolution numérique 
d'équations différentielles. 
En comparant le mélange binaire 10190 au mélange compatibilisé 1/99, on constate que 
le paramètre c, est p d  de la valeur de 0.12 à la vaieur 0.063, ce qui indique que la diminution 
de la coalescence entre ces deux mélanges est adéquatement décrite par ce paramètre. Le 
paramètre c, du modèle de Lee et Park semble donc être relié réellement à la coalescence et 
n'est donc pas uniquement un paramètre ajustable sans sens physique. De plus, la comparaison 
des paramètres cl avec les données de coalescence résiduelle a montré qu'il existait une relation 
non équivoque entre ces deux valeurs. 
Les rôles respectifs de la diminution de la tension interfaciale et de la coalescence sur 
l'évolution de la taille de la phase dispersée ainsi que la relation entre leur diminution respective 
et la saturation de l'interface ayant été établis, ces mêmes relations vont maintenant être 
étudiées sur un mélange ayant un copolymère éthylène-propylène (EPR) comme phase 
dispersée et un polystyrène (PS) comme matrice. Cette étude permettra de généraliser les 
observations faites à des mélanges polymères compatibilisés par des voies non-réactives, et 
donnera la possibilité de contrôler la masse du copolymère car il ne sera plus formé in situ. Le 
mélange va être compatiiilisé par des copolymères diblocs poly(styrène-butadiène hydrogéné) 
symétriques (53% de PS:PD 1) et asymétriques (30% de PS: CAP 4741). 
La tension interfaciale entre lYEPR(matrice) et le PS (fl) a été étudiée par la méthode 
du fil cassant. Lorsque le copolymère symétrique (PDl) est ajouté à I'EPR, la tension 
interfàciale chute fortement jusqu'à la concentration critique de 7.5% où un plateau est atteint. 
La tension interfaciale a été diminuée d'un facteur 1.6 (37%). Ce plateau correspond à la 
saturation de I'intefiace. 
Les théories thermodynamiques développées par Noolandi et al. (1982, 1984) et par 
Leibler (1988) décrite dans le chapitre 2 sont en mesure de prédire l'évo1ution de la tension 
interfaciale dans des mélanges polymères compatibilisés en fonction de la quantité de 
copolymère ajouté au système. Ces deux théories vont donc être comparées aux résultats 
expérimentaux obtenus. 
Les théories thennodynamiques de Noolandi , prédisent qu'une relation héaire existe 
entre la tension interfàciale et la concentration ce qui est peut être le cas dans la présente étude. 
Cependant, l'estimation du coefficent angulaire de la droite décrivant nos données ( -24mNm- 
'11 00% copolymere) et calculé théoriquement (- 1.38 1028m~mm1/100% copolymère) montre 
qu'il existe une non-adéquation de la théorie pour décrire les valeurs de tensions interfaciales 
obtenues expérimentalernent.Cette théorie considère qu'il existe un équilibre entre la 
concentration de copolymère à l'interface et la concentration de copolymere dissous dans les 
deux phases. De plus, une relation exponentielle relie la masse molaire du copolymère et la 
diminution de la tension interfaciale. Les polymères utilisés ayant de hautes masses 
moléculaires et des viscosités importantes, on a suggéré que les problèmes de diffusion du 
copolymère vers l'interface empêche cet équilibre de s'établir. 
Leibler (1988) expriment l'évolution de la tension interfaciale en fonction d'une 
puissance de Ln(+). L'évolution de la tension interfaciale peut correspondre aux données 
expérimentales. Cependant, la théorie prédit que cette diminution apparaîtra à des 
concentrations nettements plus iàibles que d e s  observées expérimantalement. Les différences 
observees ont été justifiées par les mêmes raisons que précédemment: la ditTbsion ne permet pas 
au système d'atteindre un équilibre thermodynamique. De plus il semblerait que l'effet de la 
masse moléculaire soit surestimé par ces théories. 
Ces deux études théoriques ont soulevé le problème de la diffusion lors de mesures de 
la tension interfacide dans des systèmes polymères compatibilisés. Signalons cependant que, 
lors des mesures effectuées à haute concentration , un plateau a été atteint et donc fa valeur de 
la tension interfaciale au plateau a été considérée comme valide. 
La proportionnalité directe entre la taille de la phase dispersée et la tension interfaciale 
trouvée pour le systeme PP/PET a ensuite été utilisée afin d'évaluer les rôles respectifs de la 
tension interficiale et de la coalescence sur la morphologie du système EPR/PS. Ii a été conclu 
que dans ce système, l'addition du copolyrnère d i i u e  la taille de Ia phase dispersée de 85%: 
48% sont causés par la diminution de la tension interfacide, 37% sont causés par la diminution 
de la coalescence. 
L'efficacité des copolymères asymétriques et symétriques a ensuite été comparée. Le 
copolymère asymétrique a diminué légérernent plus la tension interfaciale EPRPS que le 
copolymère symétrique. Cependant, les diffërences observées étaient inférieures aux erreurs 
de mesurs, et donc il peut être conclu que ces deux copolymères, à saturation de l'interface, 
donneront des valeurs de tension interfaciale très proches ce qui est en contradiction avec les 
études théoriques. Une explication possible justifiant ces différences entre la théorie et les 
valeurs expérimentaxes est que les théories thermodynamiques sont inadaptées pour décrire les 
systèmes de hautes masses moléculaires. 
Finalement, le pouvoir émulsifiant des deux copolyrnères a été comparé à l'aide de la 
courbe d'émulsification. Il a été montré que le copolymère symétrique possédait un meilleur 
pouvoir émulsinant. Cet effet a été attribué à l'aptitude qu'a ce copolymère de supprimer la 
coalescence. En effet, lors d'une coalescence, deux goutte de phase dispersée vont se 
rencontrer et coalescer. Le copolymère en surface de ces gouttes va jouer un rôle de couche 
protectrice empêchant celles-ci de se rapprocher suffisament pour coalescer. De plus, des 
molécules de matrice vont rester emprisonnées dans les ch$nes du copolymère tournées vers 
la matrice. Ceci va accenttuer 17&d carapace et donc diminuer la coalescence. Dans le système 
étudié présentement, la matrice était du PS et la phase dispersée de I'EPR. Le copolymère 
symétrique possédant un bloc styrènique plus long, il peut être supposé que la carapace de 
copolymère à l'extérieur de la phase dispersée sera plus épaisse, entrahant une plus grande 
efficacité vis-à-vis de la suppression de la coalescence. 
Dans la dernière partie de ce travail, l'influence de la compatibilisation et de l'interface 
sur les propriétés mécaniques du système PP/PET/SEBS-g-2%AM a été examinée plus en 
détail. Les polyesters étant très souvent utilisés pour des applications où ils sont sous la forme 
de f h s ,  les propriétés de ce mélange étiré biaxialement et la reiations entre ces propriétés et 
l'état de l'interface ont fait l'objet d'études approfondies. Les échantillons ont d'abord été 
produits par extrudeuse, ensuite un étirage a été effectué en deux temps: tout d'abord dans la 
direction longitudinale (Machine) puis dans la direction transversale (transverse). 
Pour commencer, les mélanges PPPET 10/90 et 20/80 produits par extrudeuse ont été 
examinés. La morphologie observée était similaire à celle d'échantiiions produits par 
mélangeur interne. Cependant, il a été constate que les tailles des particules de phase dispersée 
étaient supérieures pour les mélanges produits par extrudeuse. En effet, lors de la mise en 
oeuvre des mélanges, une filière rectangulaire plate a été utilisée et dans une telle filière le 
cisaillement étant très faible, des phénomènes de coalescence vont être engendrés. 
En ce qui concerne les propriétés mécaniques en traction de ces mélanges, l'addition 
du PP a Ia matrice de PET a causé une diminution du module. Cette diminution a été expliquée 
par le fait que la phase dispersée possédait un module plus fàible que la matrice. Le même 
comportement a été observé lors de l'addition du copolymère. 
Lorsque le polyester a subi un étirage biaxial, ses propriétés ont été fortement 
modifiées: une orientation de cristaux fomés lors de l'étirage (orientation préférentielle dans 
la seconde direction d'étirage) est apparue. Ii en résulte que les modules en traction ont été 
augmentés. Les modules en direction transverse étaient supérieurs aux modules en direction 
machine. Il a pu être c o h e  par dfiaction RX qu'une orientation des chaînes est apparue 
dans ce polymère. 
L'addition d'une deuxième phase a fortement diminuer les propriétés de la matrice de 
PET. Lors de l'étirage, une décohésion s'est produite entre la matrice et la phase dispersée. 
Cette décohésion a entraîné l'apparition de vides remplis d'air donnant la possibilité au chaîne 
de PET de se relaxer. Ce polymère sera nettement moins orienté. Le volume d'air présent dans 
les mélanges est proportionnel à l'aire interfaciale présente dans le mélange et donc a la 
concentration de la phase dispersée. 
Lorsque du copolymère a été rajouté aux mélanges, les propriétés mécaniques ont petit 
à petit augmentées jusqu'à l'obtention d'un plateau. Le copolyrnère a augmenté l'adhésion 
entre les deux phases du mélange et donc, lors de l'étirage biaxial, la matrice et la phase 
dispersée sont restées en contact. Dès lors, la phase dispersée a elle aussi été étirée. La fiaction 
de vide présent dans les mélanges était à la saturation de l'interface (courbe d'émulsiication). 
Cependant, une certaine hction de vide résiduel est restée dans le système 20/80 et ce malgré 
la saturation de l'interface par le copolymère. Ceci indique qu'à cette concentration le 
copolymère n'est pas capable d'assurer une adhésion parhite face a la contrainte importante 
que subi l'interface lors de l'étiage. Les études en dBaction R.X. ont confirmé ces 
observations. 
Soulignons tout d'abord que dans les mélanges polymères, ce sont souvent les 
propriétés a hautes déformations tels que I'allongernent à la rupture ou la résistance au choc qui 
sont sensibles à l'état de l'interface. Lorsque les échantillons ont subit un étirage biaxiale, les 
propriétés CaracfériSeeS par de fàibles déformations tel que le module en traction sont elles aussi 
sensibles à cette interface. 
Une relation étroite a été trouvée entre la courbe d'émulsification et la quantiiication 
de la fiadon de vide. Pour ces deux caractéristiques (morphologie et concentration en air) les 
concentrations critiques ont parfaitement coincidé. Dans le cas du mélange 10190, les 
propriétés mécaniques sont arrivées à un plateau avant la saturation de l'interface 
(morphologie). Et donc, même dans un état de saturation partielle, les propriétés mécaniques 
étaient a leur maximum. Pour le mélange 20180 par contre, le plateau observé sur les propriétés 
mécaniques est apparu aux mêmes concentrations que pour celui observé sur la morphologie. 
Cependant, soulignons que pour ce mélange, même à saturation de l'interface, il restait de l'air 
présent dans l'échantillon. Ce qui explique pourquoi ces échantillons possédaient des propriétés 
plus faibles que les mélanges contenant 10% de phase dispersée. 
CHAPITRE IV 
ÉTUDE DES RÔLES RESPECTIFS DE LA COALESCENCE ET DE 
LA TENSION INTERFACIALE SUR LE CONTR~LE DE LA 
TAILLE DE LA PHASE DISPERSÉE DANS UN MÉLANGE 
POLYÉTHYLÈNE TÉRÉPHTALAWOLYPROPYLÈNE 
Ce premier article tentera de déterminer quel sont les rôles respectifs de la diminution de la 
tension interfàciale et de la coalescence sur la taille de la phase dispersée dans les mélanges de 
polymères compatibi.  Les polymères utilisés sont un polyester, le polyéthylène téréphtalate 
(PET) qui fera office de matrice, un polypropylène (PP)qui sera la phase dispersée, et 
Wement un copolymère triblocs qui sera utilisé comme agent interfacial. Ce copolymère est 
un poly(styrénebutadiène hydrogéné-styrène) portant 2 % d'anhydride maléique. Les mélanges 
étudiées ont été produits par un malaxeur interne développant principalement un écoulement 
de type cisaiilernent. La tension interfaciaie sera mesurée par la méthode du fil cassant et les 
résultats obtenus pour le système non compatibilisé seront comparée à des mesures faites par 
la méthode de la goutte sessile. 
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SYNOPSPS 
The breaking thread and the sessile drop methods have been used to evaluate the interfacial 
tension between a polypropylene (PP) and a polyethylene-terephthalate (PET). An excellent 
correlation was found between the two. The breaking thread technique was then used to 
evduate the interfacial tension ofthese blends at various levels of a styrene-ethylene butylene 
styrene grafted with mdeic anhydride (SEBS-g-MA) compatibilizer. In order to evaiuate the 
relative roies of coalescence and interficial tension in controhg dispersed phase size reduction 
during compatibiion, the morphology of PPPET 1/99 and 1 O/9O blends compatibiiized by 
a SEBS-g-MA were studied and compared. The samples were prepared in a brabender mixer. 
For the 10190 blend, the addition of the cornpatibilizer lads to a typical emulsifkation curve 
and a decrease in dispersed phase s i i  of 3.4 times is observed. For the 1/99 blend, a 1.7 times 
reduction in particle size is observed. In the latter case, this decrease can only be attributed to 
the decrease of the interfacial tension. It is evident fiom these results that the drop in particle 
size for the lm0 PP/PET blend after compatibilization is almost equally due to diminished 
coalescence and interfacial tension reduction. These results were comoborated with the 
interfacial tension data in the presence of the copolymer. A direct relationship between the drop 
in dispersed phase size for the 1/99 PP/PET blend and the interfacial tension reduction was 
found for this predominantly shear mking device. 
Keywords: Polymer, Blends, interface, rnorphology, interfacial tension, breaking thread, codescence. 
4.1 Introduction 
Polymer blends are currently very important in obtaining new high performance organic 
materials without synthesizing totaliy new polymers. This ailows the development of new 
materials where the properties of two or more polymers are synergisticaily cornbined [Il. One 
of the major problems is that most polymers are immiscible and that leads to a phase 
separation: a rnatrix and a minor phase[2]. In such a multiphase system, both the rnorphology 
and the interface are weli known to be the main parameters controlling the overall 
physicomechanical behavior[3]. 
Copolymer molecules are widely known to play the role of intesacial modser by 
promoting the mixing between immiscible polymers[4-61. This leads to a reduction of the 
interfacial energy and the dispersed phase size. The added copolymer usually has segments 
which are chemically identical with those of each phase or which have an f i t y  with one or 
both phases. The emulsGcation is a result of the unfavorable interactions between the 
homopolymers which drive the copolymers toward the interface. The modifier then tends to 
anchor itself with each of its blocks in its respective homopolymer phase. The modifier 
decreases the enthalpy of mWng and interfacial fiee energy by separating both homopolyrners. 
These phaiornena are explained in greater detail by Noolandi and Hong [7-91 who found that 
the enthalpy t m  counterbalances the entropy contribution; they arrived at this conclusion by 
theoretically cons ide~g  the modification of the fiee energy when a copolymer is added. 
When an emulsification agent is used for compatibilinng a polymer blend, a sharp 
decrease in minor phase size is observed with the addition of s m d  arnounts of the 
compatibilizer. This decrease is foilowed by a levelling-off at higher concentration. The 
concentration at which equilibrium is reached is called the critical concentration: at this point 
the intefiace is sahirated with the compatibiier. This curve is known as the emuls5cation 
m e  and has been studied extensively for different blend systems in this laboratory[3, 10-1 31. 
This drop in particle s i i  with the addition of an interfacial modilier is believed to be related to 
both the decrease in &*al tension and reduced coalescence. To date, no detailed study has 
s h o w  the relative contribution of each to dispersed phase size reduction during 
compatibilization. 
Watkins et al.[14] showed the decrease of the interfacial tension in a PC/SAN system 
by increasing the percentage of AN in the SAN phase. They measured the interfacial tension 
by the breaking thread method. Elemans and CO-workers [15] showed a decrease of the 
interfhial tension in a WDPE/PS system with the addition of a PSgPE copolymer. Koberstein 
et aI.[16] studied the decrease of the interhial tension in a PSPDMS compatibilized by a P(S- 
b-DMS) copolyrner using the pendant drop method. They compared their measurements with 
predicted values basad on Leibler's theories [ 1 7,183 for copolyrner brushes. It was found that 
the degree of interfacial reduction was dependent upon the sample preparation procedure 
suggesting that there is a kinetic effect dnvhg the saturation of the interface by the copolymer. 
In this work the influence of the addition of a block copolymer on the PPPET system 
has beai shidied. Polyethylene terephthalate is widely used as an engineering thermoplastic for 
packaging electronics and other applications[l9]. Blends of PET with polyolefins are known 
to improve the properties of the PET. Barlow et al. [20 ] and Chen et al. [2 1,221 showed that 
a dramatic increase in the ductiiity is observed when styrene-ethylene butyiene-styrene 
copolymer is added. Utilisation of a styrene-ethylene propylene copolymer led to the same 
results. Bataille et al. [23] and Young et al. [24,25] studied blends of PET and polypropylene 
grafted with d e i c  anhydride or acrylic acid. They established that the polypropylene is more 
finely dispersed when acrylic acid or maleic anhydride is present. They concluded that the 
grafted functions are able to compatibilize the blend. 
In the present work, the effect of a tri-block copolymer on the morphology and 
inter£acial tension of a PET/PP blend was studied. The interfacial tension of the blends 
containing m o d ~ e r  was measured by the breaking thead method. For the pure 
homopolymers, the interfacial tension was determined by both the breakhg thread and sessile 
drop methods. These methods are based on dierent phenornena. The breaking thread 
method is a rapid dynamic method 1261 that is based on the deformation of polymer fibers 
ernbedded in a rnatrix of another polymer. It requires the zero shear viscosity data. The sessile 
drop method is based on the equilibrium between gravity and the interfacial forces and requires 
polymer density data. As weil, it takes hours in some cases to reach the equiiibrium state. 
The objective of this work is to detennine the distinct role played by interfacial tension 
and by coalescence on the morphology of a polymer blend compatibifized by a copolymer. This 
study is based on both emulsifkation curves and interfacial tension measurements. 
4.2 Theoretical Background 
4.2.1 The Breaking Thread Method 
The measurement of the interfàcial tension by the breaking thread method is based on theories 
developed fht by Lord Rayleigh [27] who suggested a mode1 for the growth of a disturbance 
in a viscous jet in air. Later Tomotika[28] extended this theory for Newtonian liquids . 
When a thread is embedded in a matrix, smd sinusoidal distortions appear at the 
sunlàce of the fiber. These distortions are caused by temperature microgradients that create 
amplitude differences in the Brownian motions. These small distortions grow exponentidy 
with tirne when the distortion wavelength (h) becornes larger than the initial circurnference of 
the thread (27rRJ as illustrateci in Figure 4.1. The distortions and its evolution with t h e  are 
show for a PPPET system in Figure 4.2. IfR(z) is the radius dong the fiber, the profile at 
t h e  t rnay be written R(z)=&+a sin (2ndh). 
For a given viscosity ratio (qdq,J there wiil be a dominant wavelength (A, ) for which 
the amplitude grows the fàstest. We can define the dimensionless wave number ~,=2.nR & ,: 
this parameter was tabulated by Tomotika as a fùnction of the viscosity ratio[28]. 
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Figure 4.1 : Distortion amplitude in a PET thread embedded in a ma& of 
PP as a fùnction of tirne. Experirnents on two diierent thread 
diameters are shown. 
Figure 4.2: Rayleigh instabiLity observed for a PET thread ernbedded in a 
matrk of PP. 
The distortion whose wavelength is equal to A,, wiil grow exponentially with time with a 
growth rate q: 
with: 
a(t)= amplitude at the t h e  t (m), 
q,= initial amplitude (m), 
o = interfaciai tension (N/m), 
qd= dispersed phase viscosity (Pa s), 
qm matrix viscosity (Pa s), 
p= viscosity ratio (qhJ, 
a@, LJ= a tabulated fùnction of p and &. 
It is possible to obtain the interfacial tension by measuring the evolution of the 
distortion amplitude ofthe fiber with t he .  
4.2.2 The Sessile Drop Method 
The sessile drop method is another method used [29] to determine the interfacial tension of 
melted polymers. This method features a drop of a more dense fluid immersed in a less dense 
matrix. The drop sinks to the bottom of the reservoir of the matrix fluid. There the drop takas 
on an equilibriwn shape which is a result of the balance of the gravitational force attempting to 
flatten the drop and the interfacial tension attempting to maintain the drop as a sphere. The 
relative densities of the two fluids rnay be rwersed, with the drop rising against a solid substrate 
at the top of the ma& fluid resewoir. This reversed configuration is also referred to as a 
captive drop. 
Determination of the interfiacial tension by the sessile drop method is made fiom an 
analysis of the profile of the drop afler it has reached its equilibnum shape. The shape can be 
analyzed by meamring the maximum radius of the drop and the height of the drop at the h e  
of maximum radius. This approach necessitates great precision in the measurements of the 
radius and drop height and requires the use of elaborate tables to aid in the calculation of 
inte~acial tension. 
. The drop shape can be more reliabiy analyzed using fitting. In this method, the entire 
profile of the drop is digitized and then cornputer fitted to a profile fkom which the interfacial 
tension can be determined. The precision of this method is superior since it does not rely as 
heavily on one or two measurements, but includes the digitalization of many points. 
The profle fitting method used here is that of Rotenberg for axisyrnmetric menisci. It 
involves a fitting of the digitalized profiie to a Laplacian curve and subsequent determination 
of the interfaciai tension. The Laplace equation is written as: 
where r, and r, are the fust and the secund derivatives of y with respect to x and x and y are the 
coordinates of the horizontal and the vertical sucies. Other features of the system can also be 
dete~mined, such as  drop volume (and therefore density), drop surface a r a  and contact angle. 
4.3 Materials and methods 
4.3.1 materials 
The blends investigated in this study used PET as the matrix and PP as the dispersed phase. 
The PET rein used was supplied by the Mhnesota, Mining, Manufactory Company (3M): its 
grade was ER 65 1000 with a molecular weight (MW) of 36300g/mole. The polypropylene 
sample used was an isotactic polymer produced by Ziegler-Natta synthesis. Its molecular 
weight is: Mn= 90000 @mole and MW = 391 000 grnole. The polypropylene used in the sessile 
drop method was supplied by Exxon under the m e  of Escorene 3085 with a molecular weight 
(Mn) of about 170000g/mole . The antioxidant used was Irganox B-225 fiom Ciba-Geigy. 
The compatibilizer, a hydrogenated triblock styrene-ethylene-butylene- styrene (S-EB-S) 
copoiymer grafted with 2% rnaleic anhydride, was supplied by Shel under the narne of Kraton 
FG19O 1. Its molecular weight is Mn=Mw=5000Og/mole. The copolyrner contained 30% 
styrene. Various concentrations of cornpatibhx were used, fkom 0% to 17.5% SEBS-g-MA 
based on the minor phase (PP). That is to say that 10 % interfacial modifier for a PPfPET 
10/90 blend represents 1% of the total weight of the blend. The molecular weights of the 
difEerent resins used are given in Table 4.1. 
Table 4.1: Average molecular weight for the different polymers. 
Pol yrner Mn(g/mole) MW (&mole) MwIMn 
PET -------- 36300 --"---."* 
PP 90000 391000 4.3 
SEBS 50000 50000 1 
4.3.2 Bfend Preparation 
Prior to each mWng experirnent, the polymer rewis were dned for 12 h under vacuum at 1 OO°C 
to muiimize hydrolytic degradation of the polyester during processing. The polypropylene was 
stabilized with 0.2% antioxidant. The blending was achieved in two steps in a Brabender 
Plasticorder with a chamber of &out 2ûmL volume. In the fu-st step, SEBS-g-MA was added 
to the dispersed phase. The polymers were then blended under nitrogen for 6 minutes with a 
roiier blade speed of 100 rpm at a temperature of 200°C. The second step consisted of adding 
the PP (containhg SEBS) to the PET. This blending was perfomed for 6 minutes under 
nitrogen at a roller blade speed of 100 rpm at 280°C. The brabender mixer is predominantly a 
shear mwrig device. 
4.3.3 Microscopie Observation and Image Analysis 
Prior to observation, sarnples were rnicrotomed at room temperature with a Leica JUNG RM 
2065 microtome equipped with a glas knife. The sarnples were then etched by immersion in 
trichlorobenzene at 140°C for 4 hours to remove the minor phase (PP). Fhaily the samples 
were covered by a gold palladium alIoy. A scanning electron microscope (SEOL mode1 820) 
was used to examine the shape and the size of the dispersed phase. The semi-automatic image 
analyzer used to measure the diameters of the dispersed phase was developed in-house. The 
operation of this instrument has been described elsewhere [3 O]. Six SEM photomicrographs 
were analyzed for each sample to calculate the number average diarneter 4, the voIume average 
diameter, d, and the polydispersity P,. On average, 200-300 diameters were used to obtain the 
final values. A correction [31] factor was applied to the diameters deterrnined f?om SEM 
micrographs of microtomed surfaces. 
4.3.4 Rheological Measurement 
Knowledge of the zero-shear viscosity of the fiber and the matrix is critical for a conect 
determination of the interfacial tension by the breakhg thread rnethod. The zero-shear 
viscosities of the polymers used in this study were obtained by measuring the viscosity at 
different shear rates and by extrapolating the Newtonian plateau value with a Carreau model 
[32] . Disks of polymers were pressed fiom pre-blended resins behveen two metal plates in 
a mold at 200°C for the PP and 280 O C  for the PET. Rheologicai measurements were 
perfiormed on a constant stress rheometer in osdation mode. The rheometer had a plate-plate 
geometry and a plateau diameter of 2.5 cm. Ali the experiments were canied out at 280°C or 
288°C under dry nitrogen to avoid any degradation. At low shear rates, the tan 6 was 
su3ïciently near 90" to consider the polymers as Newtonian non-viscoelastic fluids. The zero 
shear viscosities of the different polymes obtained by the Carreau model are given in Table 4.2 
and the rheological curves for both hornopolymers are given in Figure 4.3. 
Table 4.2: Zero shear viscosity obtained for the pure homopolymer used in the breakhg 
thread method. 
Polymer ri0 @28o0c (Pa s) qo @288OC( Pa s) 
PET 95 25 
PET 
1 'l O-" 100 1 O' 1 O2 103 
Shear rate (a1) 
Figure 4.3 : Rheological awes at 280T for the pure PP and the pure PET. 
4.3.5 Breaking Thread 
Films of PP were pressed fiom pre-blended resins between two metal plates on a Carver 
laboratory press at 200°C. The PET fibers were obtained by drawing pre-rnixed PET pellets 
on a hot plate as describeci previously [33 1. The fiber diameters ranged f?om I O  to 80 p. To 
make the sandwich, the polymer thread (1 5mm length) was inserted between two films of PP 
(1 0 mm X 10 mm). This sandwich was then inserted between a cover slip and a glas slide. 
The observation of the samples was carried out on a Nikon microscope in transmission. In 
order to carry out these experirnents at high temperature, the microscope was equipped with 
a Mettler FP-2 hot stage controlled by the Mettler FP-90 Central Processor. To make 
measurements, digitalized images fkom the microscope were captured with a computer 
equipped by a Coreco Oculus image analysis system driven by Visilog 4.1.3 image analysis 
software. This sofhare is able to record the time of the experiment while grabbing images. 
Measurements of the amplitudes and of the wavelengths were done by the software. Usually 
two or three distortions were monitored per thread. Between five and ten threads were 
rnonitored for each composition. The typical error in the intefiacial tension observed was *5%. 
The viscosity ratio, the theoretical wave number and the fùnction R (h ,p) are given in Table 
4.3. 
Table 4.3: Viscosity ratio, wavelength number and omega function for the 
homopoiymer systems. 
System 
4.3.6 Sessile Drop 
The arperiments for the sessile drop method were carried out at 3M, St. Paul, Minnesota and 
the apparatus mnsisted of a light source, a heated sample chamber on a goniometer stage with 
3-axis movement, a telescope and a carnera, al1 maintained on an optical rail. AU these items 
were obtained fiom Rame-Hart Inc. The light source was aligned and focused on the sample 
and dong the optical rail. The insulated sarnple charnber was purged with nitrogen and 
thermostaticalîy controlfed. Finally, a 35 mm canera was attached to the telescope to 
photograph the progress of the experiment. During the experiment, the matrix fluid was 
contained in a rectangular glas cell of 3.8 cm x 3.8 cm x 2.50cm. The drop was maintained 
on a stainless steel pedestal with a diameter of about 0.5 cm: this pedestal was essentially used 
to ensure the axisymmetry of the drop. 
During a typical experirnent, a drop of the desired material was placed on the pedestal. 
The placement ofthe drop materid was generally done on a hot plate in a dry box to minimize 
degradation. The pedestal was then lowered into the glass ceii, resin pellets were poured 
around the pedestai in the c e U  and the system brought to 288OC causing the melting of the 
polymers. 
Between two to four hours were required for the drop to achieve a stable shape. A 
photograph was then taken and the shape digitized on a Tektronik"4956" digitking pad. The 
density of each polymer was obtained by measuring the size of a drop of known weight at the 
desired temperature. 
4.4 Results 
4.4.1 Interfacial Tension for the PET/PP Blend 
The interfacial tension of the immiscible binary blend system of PPRET, measured at 280°C 
and at 288°C by the breaking thread method and at 288°C by the sessile drop method are Listed 
inTable 4.4. At 288"C, the interfàcial tension measured by the breaking thread was 1 1.3mN/m. 
This compares very well to the value of 1 1 - 7 N m  obtained by the sessile drop method at the 
same temperature. 
Table 4.4: Interfacial tension for the PP/PET system obtained by the breaking thread 
and sessile drop methods. 
Method Interfacial tension (mN/m) 
- - - - 
Breaking thread @ 280°C 12.1 
Breaking thread @ 288°C 11.3 
Sessile Drop @ 288°C 11.7 
4.4.2 Effect of the Modifier on the Interfacial Tension. 
Breaking-thread measurements were made on about 10 distortions and only the distortions 
ha- a wavelength number of xm*lO% were kept. The interfacial tensions for the d8erent 
compositions are given in Figure 4.4 as a fkction ofthe percentage SEM-g-MA present in the 
PP matrix (PP). It is evident that the addition of SEBSg-MA to PP decreases the interfacial 
tension between PET and PP, confùming that SEBS-g-MA play a surfactant role. This is 
probably due to the presence of polar groups which have a strong afEnity for the PET. 
Moreover, MA grafied on the copolymer is well known to 
% SEBS-g-MA in the dispersed phase 
Figure 4.4: Dependence of the interfkial tension between PP (matrix) and 
PET (thread) as a fiinction of the percentage of copolyrner in 
the matrix. 
bond with the PET by reacting with the PET acid end gmp[34]. The presence of EB in SEB S- 
g-MA also kely  results in an afEnity between the polyolefin and the copolymer.The specific 
interactions operating at the interface will be studied in a fùture paper. 
4.4.3 Effect of Modifier on the Morphology. 
The &ect of the modifier on the morphology of the PP/PET 10190 blend is iiiustrated in Figure 
4.5. Initially, the particle size decreased as the quantity of compatibilizer increased to 5 %. 
Above 5%, the particle size seems to be constant and fùrther increases in the quantity of 
compatib'ier did not significantly affect the particle sue. An overd decrease of 3.5 tirnes in 
the volume average diameter was observed. In addition, there was a narrowing of the phase 
size distribution dvldn fiom 1.8 to 1.4, indkating that the compatibiiizer rendered the blend 
more homogeneous. Figure 4.5 has the typical shape of an emulsifkation curve as described 
by Favis et al. [ 1 1,121. The concentration of 5% compatibilizer is the interface saturation 
concentration: above this concentration, a quasi- equilibrium particle size is reached. 
The effect of the modifjer on the morphology of the blend was also studied on a 
PPBET 1199 system and is presented in Figure 4.6. At this composition, it can be assumed that 
no coaIescence[ll] of the dispersed phase was occurring. The typical shape of the 
emulsifkation curve was obtained in this case as well. 
O 5 10 15 20 
% of SEBS-g-MA in dispersed phase 
Figure 4.5: Dispersed phase size as a ninction of the amount of copolyrner 
@ a d  on the dispersed phase) in a PPPET 1 O/9O system. 
0.0 2.5 5.0 7.5 10.0 12.5 15.0 17.5 20.0 
% Compatibüizer in the dispersed phase 
Figure 4.6: Dispersed phase size as a function of the amount of copolymer 
@ a d  on the dispersed phase) in a PPRET 1/99 systern. 
4.5 Discussion 
The reduction of the size of the dispersed phase upon addition of an interfacial modifier is 
mainly caused by two d i e n t  phenomena: a reduction of the interfàcial tension and a 
reduction of the coalescence of the dispersed phase particles. In order to distinguish between 
these phenomena, the emulsification curves of the 1/99 and 10/90 PP/PET blends were 
compared (Figure 4.7). 
First, it can be seen thaî without compatibiiizer, the dispersed phase siie is sigruficantty 
higher for the 10190 blend than for the 1/99 blend. This is explained by the fact that sigdcant 
coalescence occurs in the 10190 PPPET blend. However, in the case of 1% PP, coalescence 
is unlikely, due to its high dilution. Hence, in the case of the 1/99 PP/PET blend, upon addition 
of copolymer, the decrease of the dispersed phase size is caused only by a decrease of the 
interfacial tension. For the 10190 blend, the copolymer plays two roles: it decreases the 
interfacial tension and it suppresses codescence. From Figure 4.7 and Table 4.4 it cm be seen 
that 10% PPPET shows a particle size decrease of 3.4 tirnes compared to 1 % PPPET which 
displays a 1.7 times reduction. It is clear for this blend that both coalescence and interfacial 
tension are equally important in determining dispersed phase size reduction during 
compatibition. Previous work in this Iaboratory [Il] has shown that increasing the 
concentration of the dispersed phase has a signiticant effect on the particle size due to increased 
coalescence. Ifthe dispersed phase concentration were to be increased to 20 or 30% it would 
be expected that the decrease in particle size d e r  compatibhtion would be mainly due to a 
reduction in coalescence. 
5 
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Figure 4.7: Dispersed phase size as a fùnction of the amount of copolymer 
(based on the dispersed phase) for PP/PET 1/99 and PP/PET 
1 O B O .  The relative contribution of reduçed coalescence and 
interfaciai interfacial tension are shown. 
Another important point is that the dispersed phase sizes at interfacial saturation for 
both blends are almost the same. Since it is assumed that no coalescence occurs at 1% PP, it 
can be concluded that for a PPPET 1 0190 blend at saturation of the .interface, almost ail of the 
coalescence phenornena are suppressed by the addition of the SEBS-g-MA This phenornenon 
has been observed for other systerns and modifiers in this laboratory [Il]. As indicated in 
Figure 4.7 only a s d  residual coalescence effect remains for the 10% system as compared to 
the 1% case at concentrations p a t e r  than C,. 
The morphology data was obtained in a dynamic mixing environment while the 
interfàcial tension experiment is cAed out under static conditions. In the latter case one might 
weli imagine that there would be some difFiculty for the modifier to reach the interface. In light 
of the above, it may seem surprishg that an apparent minimum plateau value is observed for 
the interfacial tension data as a function of copolyrner content in Figure 4.4. However, it is 
important to realize that the interfacial a r a  of a thread with a diameter of 50 pm is 57 tirnes 
srnaller than the interfàcial a m  of spheres with a diameter of 1.3 pm of equivalent total volume. 
It is not unreasonable thmefore that interhiai saturation could be obtained during the breaking 
thread experiment . 
In order to establish a relationship between the morphology and the interfacial tension, 
the average diameters of the PPlPET blend without compatibilizer and at saturation are 
compared with their respective interfacial tensions in Table 4.5. It cm be seen that the ratio 4 
(intial)/d, (equilibrium) for the PPPET 1/99 is similar to the ratio of the initial interfacial 
tension~satmtion int erfacial tension. This indicates that t here is a direct relationshi p between 
the interfàcial tension and the morphology in the absence of coalescence. This is a confirmation 
of Taylor's theory[35,36] which predicts this behaviour for newtonian systems in shear flow. 
In this case the blends are produced by an interna1 mixer which is predominantly a shear mWng 
device. 
Table 4.5: Dispersed phase size (dv) without compatibiluer and with a saturated 
interface for 1/99 and 10/90 PP/PET blends and interfacial tension between 
PP and PET without compatibilizer and at saturation. 
At 0% compatibilizer At saturation Init./Satur. 
concentration 
4 (PPIPET 10190) 4.6 1.3 3.5 
(clml 
d, (PPPET 1/99) 1.7 1 .O 1.7 
(w) 
Interfacial tension 12.1 7.1 1.7 
(mN/m), 280°C 
howing the molecular weight and interfacial area of the dispersed phase, it is possible 
to estimate the area occupied per molecule of copolyrner at the interface fiom geometrical 
considerations assuming all the copolymer goes to the interface. In the 10/90 blend, the 
copolymer occupies 8 mn2/ molecule at the interface. ln the 1/99 blend, the area occupied is 
10 mn2/ molde .  However, it is unlikely that all of the copolymer reaches the interface and the 
effective area per copolymer chah is probably higher. The values presented here should 
therefore be considered as the lower Limit values. 
In previous studies on triblock and diblock copolymers (styrene, hydrogenated 
butadiene) for 10% EPR/PS blends it was found that the area occupied per molecule for a 
copolymer with a molecular weight (MW) of about 70000 glmole was 18 m 2 /  molecule[l O] 
or 5.6 m2/ molecule[ll] respectively. The triblock copolymer occupies more area at the 
interface than a diblock as might be reasonably expected. Recently, Dai et al.1371 studied the 
interface between layers of polystyrene (PS) and poIy(2-vinylpyridine) (PVP) where a 
deuteratd PS-PVP copolyrner with a molecular weight of 40000 @mole for the PS block and 
7000 ghole for the PVP block was pre-blended in the PS layer. At saturation of the interface 
by the copolymer, they found that the area occupied per molecule for the copolymer was about 
8 nm2/ molecule. In the present shidy, a gr& copolymer is formed in-situ. Normally it would 
be expected, fiom entropic and geometrical considerations, that a graft copolyrner would 
occupy even more area at the interface than diblocks or tnblocks. The case of the in-situ 
formed grafl copolymer however entails extra complications. Firstly, not only must the 
copolymer situate at the interfàce? it must react, migrate and then organize itself'at the interface. 
This would likely lead to a situation where the assumption that al1 the copolymer is at the 
interface is even more unlikely than in the diblock or triblock case, yielding an art3icialIy small 
area per m o l d e .  It is also interesting to note that a previous study[3] on the in-situ formation 
of graft copolymer for polyamide (PA)/ polyethylene (PE) systems also reported a low value 
of 5 nm2/ molecule. 
A fiirther exphnation supporthg the relatively low area values observed in this study 
rnay be that p d c t  "likeness" of each sepext,  of the copolymer with the homopolyrner phase 
is not achieved. In fact, this copolymer contains polystyrene which is not miscible with either 
PET or PP. This may give the copolyrner a more compressed f o m  at the interface. 
Leibler proposed a mode1 based on the existence of two kinds of interfaces Ui polyrner 
blends c o r n p a t i b i  witb block copolymers: a dry and a wet bmsh[l7]. For a relatively large 
interfacial area per chain, a wet bmsh is obtained when the homopolymer chains tend to 
penetrate into the copolyrner bmsh. In contrast, when the copolymer chains are perpendicular 
to the interface and densely packed, the bmsh resembles a neat block copolyrner lameila and is 
called a dry bmsh. 
As has already been discussed, the interfacial area of 7 to 10 r d /  molecule observed 
in this study is a lower limiting value since al1 the modifier does not like1y k d  its way to the 
interface. This is a very hi& area value when comparai to small molecules like stearic acid 
which is known to be onented nomai to the surface of water and occupies 0.2 nm2/ molecule. 
This point and the fact that the interface tension stdi is relatively high (7 mN/rn) even at 10% 
interfaciai modifier likely indicates little stretching of the chahs and significant homopolymer 
penetration in the interphase region. These systerns are therefore likely in the wet bnish reghe. 
4.6 Conclusions 
This work lm shown that the breaking thread method can be successfiiîIy used to masure the 
interfàcial tension between two homopolymers. The interfacial tension between the PET and 
the PP is 1 1.3 mN/m at 288T compared with 11.7 f i / m  measured by the sessile drop method 
at 288°C. 
It has been shown that when an SEBS-g-MA copoiymer is added to an incompatible 
polymer blend of PP and PET, the dispersed phase size decreases for both the 1% and 10% 
dispersed phase case. The relative roles of coalescence and interfacial tension in reducing the 
particle size cm be directly extrapolated fiom these results since at low concentrations of 
dispersed phase, (1%), ody the decrease of the interfaciai tension plays a role. At ten percent 
of dispersed phase, both the lowering of the interfacial tension and suppression of coalescence 
cause the phase size decrease about equally. Moreover, in this predominantly shear mWng 
device, a direct relationslip between the drop in interfacial tension and the dispersed phase 
reduction of the blend in the presence of interfacial modifier has been observed. The area 
occupied per interfacial modifier molecule at the interface is estirnated to be about 8 
nm2/molecule for the lO/!JO PP/PET system. 
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CHAPITRE V 
INFLUENCE DU DEGRÉ D'ÉMULSIFICATION SUR LA TENSION 
INTERFACIALE ET LA COALESCENCE DANS UN MELANGE 
POLYÉTHYLÈNE TÉRÉPHTALATEI POLYPROPYLÈNE 
COMPATIBILISÉ. 
Le chapitre précédent ayant déterminé quels étaient les rôles de la tension interfaciale et de la 
coalescence sur un mélange de polymère PP/PET compatibilisé par un copoiymere tribloc 
SEBS-g-2%AM, ce même mélange va maintenant être étudié à diiérents niveaux 
d'émulsification. Pour ce faire, l'effet de copolymères de SEBS portant différentes 
concentration d'anhydride maleïque va être étudié. Tout d'abord le rôle de l'anhydride 
maleïque va être étudié plus en détails. Ensuite le niveau d'émusification et son influence sur 
la taille de la phase dispersée, sur Ia tension interfaciale et sur la coalescence vont être étudié. 
Pour terminer, les données expérimentales vont êtres comparé avec un modèles rhéologique 
(Lee et Park 1994) décrivant l'évolution de l'aire interfaciale dans un système binaire en 
fonction des caractéristiques rhéologiques et physiques du système. Cette comparaison 
permettra de montrer si certains paramètres ajustables de ce modèle ont un sens physique ou 
non. 
Cet article a été soumis au journal: " Journal of Polyrner Science: Part B: Polymer Physics" 
The Influence of Partial Emuisification on Coalescence Suppression and 
Interfacial Tension Reduction in PET/PP Blends 
Jean-Christophe LEPERS, Basil D. FAVIS * and Christophe LACROIX 
Centre de Recherche Appliquée sur les Polymères (CRASP), Department of Chernid 
Engineering, Ecole Polytechnique de Montréal, P.O.BOX 6079 Stn "Centre d e " ,  Montréal, 
Québec, CANADA H3C 3A7 
This study examines how the relative role of coalescence suppression and interfacial tension 
redution infiuence the particle size at various levels of in-situ compatibilization. The polyrners 
studied are polyethylene terephthalate (PET) as matrix and a polypropylene (PP) as dispersed 
phase compatibilized by a biblock copolymer of poly(styrene-hydrogenated butadiene-styrene) 
(SEBS) grafted with maleic anhydride. The interfacial tension was studied by the breaking- 
thread method and it was used dong with the rnorphology to characterke the emulsification 
efficacy of the copolymers. By modifjhng the concentration of MA grafled on the SEBS, 
different leveis of etnulsification ofthe blends were obtained. By distinguishing the relative role 
of interfacal tension and coalescence suppression in diminishing particle size it is shown that 
varying degrees of residud coalescence remain depending on the level of %MA in the 
copolymer. A detailed study of the 2%MA system below interfacial saturation was carried out 
to shed fiirther iight on the dependence of coalescence suppression on emulsifkation level and 
interfàcial coverage. After separating out the contribution of interfacial tension on particle size 
reduction, it is s h o w  that coalescence suppression for this systern increases graduaiiy with 
areal denstty of modifier at the interface nght up to the region of intefiacial saturation. FinaUy, 
the interfacial and morphological data were used to test the ability of the Lee and Park mode1 
to describe coalescence in polymer blends. Reasonable agreement was found between the 
parameter c, describing the coalescence in that mode1 and the trends related to residuai 
coaiescence from this study. 
Keywords: Polymer, blends, rnorphology, interfaciai tension, coaiescence. 
5.1 Introduction 
In the polymer blends field, engineering thennoplastics represent an important part of ongoing 
research. Blends with polyesters, specifically blends of poly(ethy1ene terephthalate) with 
poiyoleh are of particular interest since large arnounts of these polyrners are available through 
recycling technology and since PET is widely used as a thennoplastic for packaging, electronics 
and other appIications[l]. Blends of PET with polyolehs are known to irnprove certain 
propdes of the PET when an interfàcial modifier is added to the blend[2-111. Barlow et al.[2] 
and Chen et ai.[3,4] showed that a styrene-ethylene-butylene-styrene (SEBS) results in an 
increase of the ductility of such a blend. Nevertheless, more pronounced effects are observed 
when a fiinctionalised copolymer is used and, more precisely, a grafted maleic anhydride SEBS 
copolymer[6,7]. Those studies showed that in a PP/PET blend the copolyrner decreased the 
dispersed phase sue. Ot her studies[8,11] have shown that the SEBS-g-MA modifier results 
in an improvement of the mechanical properties of the blends 
In order to understand why SEBS-g-MA is an effective interfàcial modifier for PPPET 
blends, one must consider the interactions between the copolyrner and the respective 
homopolymers. The m t y  of the copolyrner with the PP is caused by a partial miscibility of 
the PP with the EB block of the SEBS. Recent work by Otsuka et al.[12] has show that 
rniscibility occurs between isotactic polypropylene and a hydrogenated poly(styrene-CO- 
butadiene). 
The affinity between the SEBS-g-MA and the PET is due to a totally different 
mechanism. It is supposed that the maleic anhydride grafted on the SEBS reacts with the PET 
hydroxyl end groups to f o m  a chernical link with the polyester chahs. This foms an in situ 
generated SEBS-g-PET during meit blending. It is well lcnow in the literature that primary 
alcohols with a hydrocarbon chah longer than C,  have a tendency to react with cyclic anhydride 
fùnctions[l3]. The esterification is an exothermic reaction which foilows second order kinetics. 
Applications of such a r a d o n  in polymeric systerns have been studied with particular attention 
@en to the temperature sensitivity of the reversibility of the reaction. Alt hough studies[ 1 3,14 ] 
have clearly demonstrated the ease of reaction at low temperature for such types of fûnctional 
groups, it is clear that the reaction becomes difticult at high temperature since the equilibrium 
is shiRed to the reactants with increasing temperature. Despite this, several papers have shown 
that the reaction does take place at higher temperature. 
In work on polybutylene terephthaiate (PBT) and ethylene-propylene (EPR) 
fùnctionalized with maleic anhydride (MA) blends at 240°C, Cecere et al.[15] showed that a 
reaction between MA and the hydroxyl groups of the PBT takes place. This was demonstrated 
by dissolving the PBT and the EPR and by isolating crosslinked EPR. The presence of 
crossiinked EPR cm be explained by the reaction of EPR-g-MA with both the hydroxyl 
terminal groups of PBT. Dierential scanning calorimetry on the crosslinked mbber showed 
a PBT melting peak. The MA grafted on the EPR is able to create, in situ, a PBT-EPR 
copolymer which decreases the dispersed phase size and increases the toughness of their blend. 
Hu and Lindt[l6] studied the kinetics of monoesterification of styrene-maleic anhydride 
copolymers with alcohols in solvent. Because that reaction produces a hemiester which cari 
experience the inverse reaction, the esterification is considered as a reversible reaction. 
When the temperature is increased the reaction is faster because of kinetic 
considerations, but the conversion rate is decreased because the equilibrium is shifted to the 
reactants. Moreover, that work showed that 4-dimethylarninopyridine or tributylamine were 
effective catalysers for that reaction. Finally, Tanrattanakul et al.[17, 181 showed direct 
evidence of reaction between the PET and the maleic anhydride grafted on SEBS at high 
temperature. In thek wo* they exûacted the SEBS fiom a PETISEBS blend by THF in order 
to recover the pure PET. They showed, by photo acoustic FTIR that this pure PET phase 
containexi unextracted SEBS-g-MA which had to be chemically linked to the PET in order to 
not be extracted by the solvent. The above work demonstrates that even though the reaction 
between the MA and polyester appears to be dacult in terms of thermodynamic equilibrium, 
it is vety rapid. Copolymers issuing fiom that reaction have been shown to be present and were 
able to compatibilize the blend. 
In imrniscible polymer blends, interfacial modifiers are widely used to promote 
interfacid rnixing between both phases of the blends[l9-211. The addition of the interfacid 
modifier l ads  to a reduction of the dispersed phase size which is related to both the drop in 
interfàcial tension (interEacia1 energy) and suppression of the coalescence. Few studies however 
have atternpted to separate out the relative contribution of the two. In the lirst papers[22,23] 
in this series the morphology of PP/PET1/99 and 10190 blends compatibiiized by SEBSgMA 
were studied and campared in order to evaluate the relative roles of coalescence and interfacial 
tension in controllhg dispersed phase size redudion during compatibilization. For the 1 ODO 
blend, the addition of the compatibilizer lads to a typicai emulsification curve[24] and a 
decrease in dispersed phase size of 71% was observed. For the 1/99 blend, a 41% reduction 
took place. In the latter case, this decrease c m  only be attributed to the decrease of the 
interfacial tension. It is evident fkom these results that the drop in particle size for the 10190 
PPPET blend aRer cornpatibilization is almost equally due to diminished coalescence and 
interfacid tension reduction. These results were corroborated with a direct study of the 
interfàciai tension in the presence of the copolymer. A Iinear relationship between the drop in 
dispersed phase iize for the 1199 PP/PET blend and the interfaciai tension reduction was found 
for this predominantly shear mbhg device, a direct confimation of Taylor theory[25,26]. 
Recent studies on LLDPEPVC blends have conhned the direct dependence of 
interfacial tension on dispersed phase size[27]. In that work a composition study revealed that 
no coalescence occurred in that system even for blends containhg 25% dispersed PVC. This 
was considered. to be due to the tow interfacial tension between the matrix and the dispersed 
phase(3 SmNIm). DEerent block copolyrners, a polystyrene-acrylic acid, a polyisoprene-4- 
vinyipyridine, and a hydroxyl terminated polystyrene were used to compatibilise the blend. 
These interfacial modifiers were designed based on acid-base interactions and were shown to 
be of varying efficacy at compatibilinng the interface. At saturation of the interface, a direct 
relationship was found between the interfacial tension as measured by the breaking thread 
method, and the dispersed phase size. As in the previous work[23] the blends were prepared 
in an intemal mixer. 
A number of studies[28-331 have been canied out on the effect of various material 
parameters on the coalescence and on the influence of coalescence on the dispersed phase size. 
In a binary blend, the fluids exist in the form of a dispersed phase in a rnatrix. As a result of 
rnixing, drops of dispersed phase will tend to coliide and eventually coalesce. When the 
trajectoies of two droplets pas  each other at a distance smaller than the sum of their radü, they 
will collide. A complex collision process then takes place[28]. First, thejr sides flatten due to 
the hydrodynamic forces acting on the droplets. The film entrapped between the two fl attened 
sides will be expelied, a process known as drainage. Finally, the thickness of that flm will 
decrease. Below a certain value, surface waves drîven by van der Waals forces wiii rupture the 
film. The coalescence wiil depend on two principal parameters: the number of collisions and 
the ability of the blend to drain the f h  until the critical thickness is reached. The number of 
collisions is a fùnction of the square of the concentration of the dispersed phase and is an 
inverse function of the particle size as described by Smoluwchoski[29]. Film drainage is a 
complex phenornenon which depends d i rdy  on the interfaciai tension between both fluids and 
is in inverse proportion to the viscosity of the matrk. Moreover, the hjgher is the shear in the 
blend, the lower is the available time to execute a coalescence of two drops and so the lower 
is the tendancy for coalescence. 
The discussion above is essentiaiiy based on studies considering the coalescence of two 
droplets with a controiied diameter. When the coalescence is studied in polymer blends, high 
viscosity and elasticity complicate the phenomenon. In addition, for concentrated blends, not 
only two but three or more droplets can meet and coalesce at the same time[3 O]. For a system 
having a low viscosity ratio (dispersed phase less viscous than the matrix ) the drainage is 
essentialiy controlied by the resistance offered by the film to deformation and acceleration. In 
that situation, the interface is considered as fùily mobile[3 1, 321. In contrast, an immobile 
interface case takes place when the disperseci phase is highly viscous compared with the matrix. 
In that case it is much more the behavior of the dispersed phase which WU drive the 
coalescence process. 
The presence of a modifier at the interface between both polymers renders the interface 
immobile and diminishes coalescence. When two neighboring drops approach each other a 
copolymer interfacial modiiïer present at the interface wiü be cornpressed[33], increasing the 
forces needed to bring the droplets near enough to coalesce. In addition, matrix chains 
entmpped in the copolymer chains wiii not be able to drain out of the f%n comprised between 
the droplets. Both of these phenomena result in a decrease in coalescence when a copolymer 
interfacial modifier is added to a polymer blend. 
In this study blends at various levels of compatibilization will be anaiyzed to evaluate 
how the relative role of coalescence suppression and interfacial tension reduction influence the 
particle size at various stages in the ernulsification process. This wiii be achieved by varying the 
level ofmaleic anhydride graAed to the SEBS and also by carrying out a detailed study of the 
emulsifmtion process below the critical concentration of modifier requked for interfacial 
saturation As in the f h t  paper, combined interfkial tension and morphology analysis are used 
to separate out the relative role of coalescence and inteditcial tension. The various levels of 
coalescence suppression will be used to test the validity of coalescence predictions in a recently 
proposed mode1 for viscoelastic systems[34]. 
5.2 The Lee and Park mode1 
Recently Lee and Park[34] have proposed a model which can be used to describe the 
rtieological behavior of a bIend undergohg dynamic mixing. This model is based on the Doi 
and Ohta[35, 361 theory. Doi and Ohta proposed a phenomenological model for the 
rheological behaviour of a i : 1 irnmiscible blend of two Newtonian fluids with the same 
viscody. In the Lee and Park model, a tensor q, and a scalar Q are used to describe both the 
anisotmpy and the spedc  interfacal area in the blend respectively. The time evolution of Q 
and Q are afEected by the extemal flow which orients the interface to an anisotropic state 
increasing the interfacial area and by the inteficial tension which has the opposite influence. 
Lee and Park have considered three dzeent mechanisms of relaxation, and have introduced 
an additional term (related to the break-up) on the time evolution equation of Doi and Ohta. 
These rnechanisms are: coalescence characteid by equation 5.1, shape relaxation 
chacteriseci by equation 5.2 and break-up characterised by equation 5.3: 
In these equations, a is the interfacial tension and q,,, the viscosity of the matrix. 
The t e m  cl, c, and c, are dimensionless values related to the phenornenon that they are 
representing. The equation of evolution of the anisotropy tensor (equation 4.4) and of the 
intedacial area (equation 5.5) are the following : 
where q, is the viscosity of the rnatrix, yu = %+lii are the components of the rate of 
deformation tensor, and K, are the components of the velocity gradient tensor. d,, 4, d, 
(A, CL, v respectively in Lee and Park[34]) are denoted as degrees of total relaxation and of 
breakup and shape relaxation expressed by d, =cl +c+, d,=c,l(cl +cJ and d,=%/(cl +a. 
The c, and c, parameters are calculated knowing the physical characteristics of the blend. 
The kinetics of relaxation expressed by equation 5.3 contain the term cl o Q /q, 
which can be related to a fmt order relaxation rate. The influence of the interfacial tension 
and of the viscosity of the matrix appear directly in that frrst order relaxation rate. The term 
cl can be considered as a parameter which characterises the coalescence in the blend. The 
higher the value of this parameter, the higher the descence and the lower the cl, the lower 
the coalescence[37J. 
5.3 Materials and methods 
5.3.1 Materials 
A general pwpose polyethylene terephthalate (PET), ER 651000, supplied by the 
Minnesota, Mining, Manufacture Company (3M) was used as the matrix. Its molecular 
weight (MW) is 36300g/mole. The dispersed phase was an isotactic polypropylene (PP) 
produced by Ziegler-Natta synîhesis. Its molecular weight is : Mn = 90000 g/mole and M w 
= 391000 glmole. The antioxidant used was Irganox B-225 from Ciba-Geigy. The 
compatibilizers, hydrogenated triblocks styrene-ethylene-butyiene-styrene (S-EB-S) 
copolyrner grafted with 0 % , 0.5 % , 1 % , 2 % and 4 % maleic anhydride, were supplied by 
ShelI under the name of Kraton FG1652, RP6510, FG1921X, FG1901 and B51-4 
respectively. Their molecular weights, as measured, are Mn= MW =5ûûûûglmole. The 
ratio of styrene to ethylenehutylene was 28/72 by weight. The number of MA sites per 
copolymer chain is given in Table 5.1. For the clarity of the paper, nongrafted SEBS is 
called NG, and the SEBS grafted with 0.5 %, 1 %, 2 % and 4% were called Gû.5, G1, G2 
and G4. In preparing the blend mixtures, various concentrations of compatibilizer were 
used, from O % to 17.5 % SEBS-g-MA based on the dispersed phase (PP). That is to say 
that 10 % interfacial modifier for a PPIPET 10190 blend represents 1 % of the total weight 
of the blend. 
Table 5.1: Average Molecular Weight and Maleic anhydride content 
for the different polyrners used. 
PET - 36300 
SEBS 50000 51500 1 .O3 
SEBS O O O 
NG 
G0.5 0.5 2.5 250 
1 1 5 125 
G2 2 . 10 62.5 
G4 4 15 31.2 
In orcier to estirnate the shear in the brabender mixer, two polymers were used: a 
high density polyethylene: PE 16A from Dow chernical and a polycarbonate: Merlon M-39 
from Mobay corporation. The polyethylene has been studied in detail in our Iaboratory and 
its rheological behavior is well known. The particular polywbonate used is known to have 
a Newtonian behavior in the range of shear present in the brabender mixer. 
5.3.2 Blend Preparation 
Rior to each mixing experiment, the polymer resins were dried for 12 h under vacuum at 
100 OC to minimize hydrolytic degradation of the polyester during processing . The 
polypropylene was stabilized with 0.2 % antioxidant. The blends were prepared in two steps 
in a Brabender Plasticorder chamber of about 20mL volume. The brabender mixer is 
predominantly a shear mixing device. In the frst step, SEM-g-MA was added to the 
dispersed phase. The polymers were then blended under niimgen for 6 minutes with a roller 
blade speed of 100 rpm at a temperature of 200°C. The second step consistai of adding the 
PP (containing SEBS) to the PET. This blending was performed for 6 minutes under 
nitrogen at a roller blade speed of 100 rpm at 280°C. In order to estimate the shear in the 
brabender mixer, the Metzner and Otto rnethod was used[38]. That method is based on the 
comparison of the power needed to mix Newtonian (PC) and non-Newtonian (PE) fluids 
under the same experirnental conditions. Knowing the rheological behavior of the non- 
Newtonian fluid and the relationship between the rotor speed and the power consumed via 
the measurement of the torque, a direct relationship is found between the rotor speed and 
the shear in the mixing device. In the present study, a value of 0.53s-'RPM-' was found. 
This value is necessary in order to calculate the c, parameter from the Lee and Park model. 
5.3.3 Microscopie Observation and Image Analysis 
Prior to observation, samples were microtomed at room temperature with a Leica JUNG 
RM 2065 microtome equipped with a glass knife. The sarnples were then etched by 
immersion in trichlorobenzene at 140°C for 4 hours to remove the minor phase (PP). 
Findly the sarnples were covered by a gold palladium alloy. A scanning electron 
microscope (JEOL mode] 820) was used to examine the size and shape of the dispersed 
phase. The semi-automatic image analyzer used to measure the diarneters of the dispersed 
phase was developed in-house. The operation of this instrument has been described 
elsewhere[39]. Six SEM photomicrographs were analyzed for each sample to calculate the 
number average diameter 4, the volume average dimeter, 4, and the pol ydispersity Pd. 
On average, 200-300 diarneters were used to obtain the final values. A correction factor[40] 
was applied to the diameters determined from SEM micrographs of microtomed surfaces. 
Knowledge of the zro-shear viscosity of the fiber and the matrk is critical for a correct 
determination of the interfacial tension by the breaking thread method. The zero-shear 
viscosities of the polymers used in this study were obtained by measuring the viscosity at 
different shear rates and by exaapolating the Newtonian plateau value with a Carreau 
mode1[41]. Disks of polymers were pressed from pre-blended resins between two metal 
plates in a mold at 200°C for the PP and 280°C for the PET. Rheological characterization 
of the raw makrials were carried out using a constant stress rheometer (CSM) in the 
dynarnic mode at 280°C under dry nitrogen atmosphere and in the frequency range of 0.0 1 - 
40 Hz. A parallel pIate configuration was used with a gap of about 1.2 mm and a plateau 
diameter of 2.5 cm. . Strain sweeps were performed to define the region of linear 
viscoelasticity . Time sweeps were also performed to study the stability of the raw materials. 
Creep tests were wried out in order to determine the rheologicai properties near the 
newtonien plateau. At low shear rates, the tan 6 was sufficiently near 90" to consider the 
polymers as Newtonian non-viscoelastic tluids. The zero shear viscosities of the different 
poiymers obtained by the Carreau mode1 and the viscosity of the matrix at the shear applied 
in the blender are given in Table 5.2. The rheological curves for bot. homopolymers and 
for the 10/90 SEBS (G2)/PP are shown in Figure 5.1. 
Table 5.2: Viscosities of the polymems used 
. -. -- 
PET 
PP 
PP/SEBS (go/ 1 O) 
Several techniques are now being used to determine interfacial tension, among them the 
spinning drop, pendant drop , and the breaking thread method. The former methods are 
equilibrium techniques and thus are time consuming and require density measurernents of 
the polymers in the melt state which is not always easy to measure with accuracy[42, 431.h 
the present study, the breaking thread method was used to measure the interfacial tension 





A SEBS-g-2%WP 10190 
Figure 5.1 : Rheological c w e s  at 280 O C  for the pure PP, the pure PET 
and the 10190 SEBS G2fPP blend. 
That technique requires only the zero-shear viscosity of the materials. The theory 
concerning the breaking thread method has been described previously[23]. Films of PP or 
of SEBS/PP 10/90 were pressed from pre-blended resins between two metal plates on a 
Carver 1aboratm-y press at 200°C. A concentration of SEBS/PP 10/W was chosen to ensure 
interfacial saturation of the thread. The PET fibers were obtained by drawing pre-mixed 
PET pellets on a hot plate as described previously[23]. The fiber diameters ranged from 10 
to 80 m. To rnake the sandwich, the polymer thread (15mm length) was inserted between 
two f h s  of PP (10 mrn X 10 mm). This sandwich was then inserted between a cover slip 
and a glass slide. The observation of the samples was carried out on a Nikon microscope 
in transmission. In order to wny out these experiments at high temperature, the microscope 
was equipped with a Mettler FP-2 hot stage controlled by the Mettler FP-90 Central 
Procasor. When the sarnples are at the desired temperature, w e  is taken to not exert 
pressure so as to avoid undesired deformation of the thread. To make measurements, 
digitalized images from the microscope were captured with a computer equipped by a 
Coreco Oculus image analysis system driven by Visilog 4.1.3 image analysis software. This 
software is able to record the time of the experiment while grabbing images. Usually two 
or three distortions were monitored per thread. Between five and ten threads were 
monitored for each composition. The typical error in the interfacial tension observed was 
f 5 % . Figure 5.2 illustrates the distortion amplitude versus time in a PET thread embedded 
in a matrix of SEBS (G2)fPP. 
Figure 5.2: Distortion amplitudes versus time for PET threads embedded 
in a matrix of SEBS-g-MAIPP. Experiments on threads 
having a radius between 40 and 45 pm are shown. 
5.4 Resuits and discussion 
5.4.1 Effect of Maleic Anhydride Grafting Level on Emuls'ication and Interfacial 
Tension. 
The effect of the different modifiers on the morphology of the PPIPET 10/90 blend is 
illustrrited in Figure 5.3 for the NG and G0.5 copolymers, and in Figure 5.4 for the G1, G2 
and G4 copolymers. Figure 5.5 demonstrates typical SEM photomicrographs for the lOI9O 
PP/PET blend compatibilized by the various copolymers. Figure 5.3 shows that the 
addition of the NG or 0.5 copolymers to the PPIPET blend does not have any significant 
influence on the disperseci phase size. In Figure 5.4, however, it can be seen that when the 
G1, G2 or G4 copolymers are added, the dispersed phase size decreases as a function of the 
% mpolymer with a dependence typical of the "emulsification curve" described previously 
by Favis et al.[24,447]. The addition of the interfacial modifiers causes a decrease in the 
dispersed phase size up to a critical mncentration(Ccrit) . Above Ccrit , which represents 
the saturation of the interface by the modifier, the particle size attains a steady state value. 
The volume average diameter at interfàcial saturation as well as the critical concentration are 
given in Table 5.3 for each copolymer. From this Table and Figure 5.4, it can be seen that 
an optimum emulsification efficacy is achieved at a level of 2% MA grafted on the SEBS 
(G2 copolymer) . 
O SEBSNG 
i SEBS-g-MA G0.5 
% SEBS in the dispersed phase 
Figure 5.3: Dependence of the dispersai phase size for 10190 PP/PET as 
a W o n  of the % copolymer in the dispersed phase for the 
SEBS NG and SEBS-g-MA G0.5 copolymers. 
% SEBS in the dispersed phase 
Figure 5 A: Dependence of the dispersed phase size for 10190 PPIPET as 
a m i o n  of the % copolymer in the dispersed phase for the 
SEBS-g-MA 1 % , 2 % and 4 1 copolymers. Also shown is 
the 1/99 PPPET blend compatibilized by SEBS-g MA 2 %. 
The plateau value of that latter blend demonstrates the 
baseline for full coalescence suppression and full interfacial 
tension reduction for this system. 
Figure 5.5: SEM micrographs of 10190 PPIPET compatibilized with 
10% copolymer in the dispersed phase for copolymers of 
different @mg levels (Magnification: 3SOOX). a) SEBS-g- 
1 %MA b)SEBS-g-2 %MA 
Figure 5 -5 .c: SEM micrographs of 10190 PPIPET compatibilized with 
10% copolymer in the dispersed phase for copolymers of 
dfferent grafting levels (Magnification: 3500X). SEBS-g- 
4%MA. 
Table 5.3: Morphological characteristics for PP/PET 10/90 
compatibilised by SEBS-g-MA 
Cornpatibilizer used initial 4, ci, at saturation Crit. conc. 
Non cornpatibilised 4.6 
5.7 Not observed 




Breaking-thread interfacial tension measurements were also carried out on the 
compatibilized blends. For each blend, measurements were made on about 10 distortions 
and only the distortions having a wavelength number of ~f 10% were kept. The interfacial 
tensions for the blends containing various levels of %MA grafted copolymer are given in 
Table 5.4. In order to ensure saturation of the interface[23], 10 % of the interfacial modifier 
was added to the PP phase. It can be seen that the interfacial tension study yields very 
similar results to the rnorphology analysis. Firstly, neither the SEBS or 0.5 MA-g-SEBS 
result in any reduction of the intefiacial tension. The blend containing the G1 copolymer 
displays a drop in interfacial tension. This drop is even more pronounced for the system 
containing the G2 copolymer. The blend containing G4 copolymer has a slightly higher 
interfacial tension than the one with G2, but the difference between the two is marginal. 
Both the morphology and interfacial tension study confm the optimal performance of the 
G2 copolymer in emulsifjing PP/PET blends. 
Table 5.4: Interfacial tension between PPkopolyrner (math) 
and PET (thread) as a function of the copolymer used 








From the above results, it is clear that SEBS alone does not have any significant 
emulsification capability in the PP/PET blend system. The resuhs of this work appear to 
resolve the issue concerning the role of styrene in SEBS. The presence of styrene neither 
encourages nor impedes the emuslfication of the blend as demonstrated by a virtually 
constant morphology and interfacial tension as compared to the binary PP/PET blend. This 
appears to contradict the resulîs of Barlow and Paul[2J who measured the adhesion between 
HDPE, PET and SEBS by a type of peel test. They report that the PET/SEBS adhesion 
increases by a h t o r  2 compared with the PET/HDPE adhesion. That was justifieci by the 
fact that both PET and SEBS possess a benzene ring in their structure. 
, As mentioned in the introduction, the reaction takes place between the maleic 
anhydride of the SEBS and the hydroxyl end groups of the PET. This reaction is fast but 
is also reversible. The higher the temperature the faster the rate of reaction, but the lower 
the rate of conversion. This may explain why a s d l  quantity of 0.5 %MA does not display 
any compatibilization potentiai. A low concentration of MA will even m e r  decrease the 
rate of conversion of thk reaction. In a reactive blending system of this type, the situation 
is fùrther complicated by the facl uiat the copolymer modifier must migrate to the interface, 
react and interdiffuse sufficiently into the respective homopolymer phases. This makes it 
even more difficult for the 0.5%MA cupolymer to emulsify the system. The increase in the 
emulsification capability of MA-g-SEBS from 1 % to 2% is not at al1 surprising since 
increasing the concentration of MA results in more reactive sites and also shifts the 
equilibrium towards the products. It is interesting to note that an optimal value of %MA-g- 
SEBS is achieved at about 2%. It is likely that once the number of grafted PET chains 
reach a certain level, stearic effects begin to play a role. Once this threshold value of PET 
chains has been grafted onto the EB block of the SEBS, fûrther grafts would result in sorne 
difficdty for the EB to penetrate into the PP phase. Tanrattanakul et d.[17,18] observeci in 
their work that increasing the %MA-g-SEBS resulted in a more effective reaction with PET 
even at levels of 4% MA. Nevertheless in that case, it was the binary MA-g-SEBSIPET 
system which was studied. The complications mentioned above do not wme into play in 
that case since in their study the SEBS is not an interfacial modifier but rather the 
dispersed phase. 
5.4.2 Relative role of interfacial tension and coalescence 
In a previous article[23], the relative role of the coalescence and interfacial tension in 
reducing the particle size was studied by comparing the decrease of the dispersed phase size 
with the addition of an SEBS-g-MA 2% (G2) for bot, 10190 PP/PET and a 1/99 PPIPET 
blend. The blends were prepared in an interna1 mixer, essentially a shear mixing device. 
In the case of the 1/99 PPIPET blend, the dispersed phase is sufficiently dilute so that 
coalescence effm can be considered to be negiigible and hence the decrease in particle size 
of that blend should be entirely controlled by the interfacial tension reduction. Coupled with 
this anaiysis was the direct measurement of the interfacial tension reduction in the presence 
of the interfacial modifier. 
In that study by comparing the morphology and the interfacial tension data of 
systerns with saturated inte-faces, it was demonstrated that both coalescence suppression and 
interfacial tension reduction were about equall y responsible for the overall reduction in 
diqersed particle size of the 10190 PP/PET blend with interfacial modifier. Furthermore, 
in the absence of coalescence, a direct relationship was found between the dispersed phase 
size and interfacial tension. This constitutes a confrmation of Taylor theory. This 
dependence has recently been confmed for a different system(LLDPE1PVC) in a similar 
mixing device[2'7l. Of course this indicates that in a 20180 PP/PET blend, the particle size 
reduction would tend to be more coalescence dominated whereas in a 5/95 PP/PET blend, 
panicle size reduction wodd be dominated by the reduction in interfacial tension with added 
interfacial modifier. 
A number of feahires can be resolved from Figure 5.4. Firstly, the plateau diameter 
value for the 1 % G2 system (Figure 5.4) can be taken as the baseline diameter representing 
the case of full coalescence suppression and full interfacial tension reduction for this 
compatibilized blend. Secundly, the reduction in the particle size of the compatibilized 1 % 
dispersed phase system is due exclusively to the interfacial tension since coalescence can be 
considered to be negligible in that system. If it is assumed that the direct dependence of 
interfacial tension to particle diameter holds for concentrated systems then it should be 
possible to factor out the reduction in particle diameter due to coalescence suppression. 
The above analysis was carried out on the G1, G2 and G4 copolymers and the 
relative contribution of coalescence and interfacial tension to particle size reduction is 
presenkd in Table 5.5. Figure 5.6 illustrates the % reduction in the overall dispersed phase 
size(beyond Ccrit), as compared to the binary blend, as well as the reduction in interfacial 
tension for the G1 ,G2 and G4 copolymers. Frorn Figure 5.6 and Table 5.5 it is interesting 
to note that despite the fact that the G1 copolymer has not emulsified the system as 
effectively as the G2 copolymer, the main difference between the two plateau diameters 
results primarily from diffèrent levels of interfacial tension reduction. 
(mN m-') 
Interfacial tension 
Figure 5.6: Percent rduction in the particle size and interfacial tension of 10/90 
PP/PET for various levels of % MA grafting. The portion related to 
d e s c e n c e  suppression and interfacial tension reduction are shown. 
Table 5.5: ReIative reduction of the interfaciai tension, dispersed phase size and 
coalescence at saturation of the PETPP 90/10 blends with different copolyrners 
copolyrner Reduction Reduction reduction of the 4, Residual 
ofd, of a due to coalescence coalescence 
% ?40 suppression 
?'O 
However, as observed in Figure 5.4 and reported previously[23], a cornparison of 
the steady state dispersed phase size value of the 1/99 PP/PET blend compatibilized by G2 
with its 10/90 PP/PET blend counrerpart demonstrates that full descence  suppression is 
not achieved in this system. The 10/90 PP/PET blend possesses a level of residual 
cuaiescence even afcer saturation of the interface with the modifier and its steady state value 
is about 1.3 times greater than the 1199 G2 case. This latter blend once again represents a 
system where coalescence effects can be considered to be negligible. The residual 
descence facar estimated for the G1 system is 1.6 times greater than the 1/99 G2 system. 
This was calculated by factoring out the plateau particle size difference with the 1 %G2 
system which was due to interfacial tension differences (assuming a direct dependence 
between the two) and considering the rest as a residuai coalescence effect. 
These results highlight two very important points. Firstly, full coaiescence 
suppression is not achieved even for the G2 system despite the strong emuIsification effects 
denonstrateci in Figure 5.4. A clear residual descence effect is demonstrated even beyond 
the point of interficial saturation. Secondly, if the G1 copolymer is taken as a state of partial 
emulsifidon as compared to the G2 copolyrner, then the difference in residual coaiescence 
after interfàcial saturation suggests that the level of coalescence suppression that is achieved 
for a given system, is not obtained at low levels of emulsification as has been suggested 
recently[33]. 
This second phenomenon was exarnined more closely and a detailed study of the 
emulsification process below the Ccrit for interfacial saturation was undertaken. The results 
are shown in Figure 5.7. In order to present the data in a more rigorous form al1 diameters 
are divided by the initial uncompatibilized diameter of the given blend. This results in a 
reduced dimensionless diameter. As well, in order to compare the reduced diameter for the 
1 %G2 and the 10XG2 system at the same state of interfacial average, the data are plotted 
as a function of the areal density of copolymer at the interface(#chains/nd. It should be 
pointed out that these ared density values actually represent the upper limit since they are 
calculated assuming that dl the intedacial modifier is at the interface which is highly 
unlikely for this type of blend. Once again by cornparing the 1/99 and 10190 PPIPET, the 
relative particle size reduction due to cdescence suppression can be factored out. Because 
the particle size reduction for the 1/99 system is only due to the interfacial tension reduction, 
and t h .  for the 10190 blend is due to both interfàcial reduction and coalescence suppression, 
the differences between both curves (shown as a dashed line in Figure Wb) can be 
considered as the contribution of coalescence suppression to particle size reduction for the 
10190 blend. The results in Fig. 5.31  show clearly that the level of coalescence suppression 
achieved for the G2 copolymer system is achieved gradually as a function of interfacial 
modifier concentration and plateaus out at the region of interfaciai saturation. 
l ~ l l l l ( l l l l ~ l l l l ~ l l l l ~ l l l l  - - - 1OYodePP - 
B 1YodePP 
- - - - - 
Interfacial Tension - - - - Contribution - -
- - - - - - - 
Combined Interfacial Tension 
and Coalescence Contribution 
Areal Density 
(Cbainsl nm2 ) 
Figure 5.7.a: Reduced diameter as a function of areai density of the G2 
copolyrner at the interface for the 1/99 PP/PET and 10190 
PP/PET blends. The former illustrates the reduction due to 
interfaciai tension while the latter represents the combinai 
influence of interfacial tension and coalescence suppression. 
Coalescence Suppression - 
Contribution 
Areal Density 
(Chainsl nm2 ) 
Figure 5.7.b: Iilustration of the contribution of descence suppression to 
the reduced diameter for the 10190 PPRET bknd obtained 
fiom the différence of the two curves shown in 7a. 
These results differ fiom recent work[33] carried out on PS/PMMA blends using 
diblock copolymers. In that study it was reporteci that in a dynamic mixing environment full 
coalescence suppression was achieved at very low percent coverage of the interface with 
interfacial modifier. The main reason for this discrepancy with the present study is likely 
relatsd to the k t  that the PS/PMMA system represents one of the binary blend systems of 
lowest interficial tension. Values of 1.9 mN/m at 171 OC have been reportai for this blend 
in the iiterature[48]. Since lowering surface free energy is the main driving force of 
descente, it may be possible that such systerns of aiready loi.+ surface free energy require 
less coverage to suppress coalescence phenornena. 
5.4.3 Cornparison to the Lee and Park Mode1 
The data on interfacial tension and dispersed phase sizes were used to determine the c, 
parameter of the Lee and Park model in order to confm the validity of that theory for the 
PP/PET/SEBS-g-MA system at the shear rates used in this study. That model is particularly 
applicable to the dynarnic mixing environment since it takes into account both descente 
and breakup for viscoelastic systems. Knowing the volume fraction of each polymer, the 
viscosity ratio, the interfacial tension between the two phases, the shear in the rnixing device 
and the viscosity of the rnatrix at this shear, the estimation of the cl parameter fiorn the 
morphoIogica1 data is perforrned by numerical resolution of differential equations[49,50]. 
Assuming an initial interfacial area Q corresponding to the non-compatibilized blend with 
a diarneter, d, , of 4.6 pm (same results were obtained with an initial diarneter of 100 pm) 
and assuming that the dispersed phase is present as spherical droplets (Q=@/dJ a stress 
growth followed by a relaxation was applied. An equilibrium in the interfacial area was 
rapidly attained and the final shape of the dispersed phase was found to be a sphere. The 
c, parameter is adjusted in order to obtain the equilibrium interfacial area equal to the 
experimental interfacial area. The evolution with time of the normalized interfacial area 
predicted for the Lee and Park model for the PPIPET (10/90) compatibilized with 10 % 
SEBS-g-MA(2 %) blend in stress growth and relaxation is presented in Figure 5.8. The cl 
parameters obtained for the difierent blends are given in Table 5.6. 
Table 5.6: C, parameter of the Lee and Park model for different blends. 
PP in the blend Copo in the PP Copo used cl* 1 O0 
Y0 % 
When the c, parameters and the results obtained by the rnorphological and interfacial 
measurement are compared, different observations are possible. Firstly, the diflerence 
between the c, of the noncompatiiilized PPIPET (10/90) blend and the c, of the dilute blend 
PP/PET 1/99 indicates the sensitivity of this parameter to coalescence reduction. At 10% 
PP, the value of c, is 0.12. M e n  the coalescence is reduced by compatibilizing and diluting 
the blend, the cl factor decreases to a value of 0.063. This latter value corresponds 
physically to the plateau value of the 1 % PP199 %PET compatibilized blend (Figure 5.4). 
It represents the baseline for full coalescence suppression and full interfiicial tension 
reduction for this sytem. 
Time (s) 
Figure 5.8 : Evolution with time of the normaiizd interfaciai area 
predicted for the Lee and Park mode1 for the 10/90 
PP/PETcumpatibilized by 10% SEBS-g-MA 2 % in the stress 
growth and relaxation experiment. 
It is interesting to note that the residual deseence tendencies as shown in Table 5.5 
appear to be reasonably described by the c, parameter. Firstly, the Lee and Park mode1 
predicts a residuai descence effect for the blend compatibilized by the G2 copolymer, the 
cl parameter for the compatibilized G2 system is 0.08. As we11, the further increase in 
residual coalescence for the blend compatibilized by the G1 copolymer is reflected by a 
M e r  increase in the cl parameter to 0.09. However, the c, parameter does not tend to zero 
even when fitted for an experimental system exhibiting no coalescence. 
5.5 Conclusions 
In this study blends of PP/PET at various levels of compatibilization have been studied in 
order to evaluate how the relative role of cuaiescence suppression and interfaciai tension 
reduction influence the particle size at various stages in the emulsification process. This was 
pedormed by varying the level of maleic anhydride gram to an SEBS triblock copolymer 
compatibilizing a PP/PET blend, and also by carrying out a detailed study of the 
emulsification process below the critical concentration of modifier required for saturation 
of the inte- by the moditier. Both the morphology and interfacial tension study showed 
that optimum emulsification was achieved at the 2 % maleic anhydride level with about 90 % 
percent of totai possible codescence suppression achieved. Particle size reduction is shown 
to be about equally due to interfacial tension and coalescence effects. Analysis of the 
interfacial tension and morphology data for the blend compatibilized by SEBS copolymer 
containing 1 %MA demonstrates that it possesses a higher level of residual coalescence than 
the 2 % system. If the level of compatibilization achieved by the former system is mken as 
a state of partial ernuisification then this indicates that the level of coalescence suppression 
that is achieved for a given system is not obtained at low levels of emulsification. A 
detaiied study of the 2 %MA system below interfacial saturation was carried out to confm 
this point. After separating out the contribution of reduced interfacial tension on particle 
size, it is shown that coalescence suppression for this system increases gradually with areal 
density of modifier at the interface right up to the region of interfacial saturation. Ttiese 
results highlight two important points: frrstl y, despite the very strong emulsification effect 
of the G2 modifier for this syskm, full descence suppression is not realized and secondly, 
the level of c a d e n c e  that is achieved is obtained progressively, as a fünction of interfacial 
modifier concentration, up to interfacial saturation. FinalIy, the various levels of 
coalescence suppression, obtained for the rnodifiers at different levels of %MA, were used 
to test the validity of coaiescence predictions of the Lee and P a .  model. A reasonable 
agreement was found between our data and the c, parameter describing cualescence in that 
model. 
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CHAPITREVI 
ÉTUDE DE LA DIMINUTION DE LA TENSION INTERFACIALE 
ET DE LA SUPRESSION DE LA COALESCENCE DANS DES 
MÉLANGES COPOLYMÈRE D'ÉTHYLÈNE PROPYLENE/ 
POLYSTYRÈNE COMPATHBILISES PAR DES COPOLYMÈRES 
DIBLOCS 
Dans les chapitres 4 et 5 les rôles respectifs de la diminution de la tension interfaciale et de 
la cuaiescence sur l'évolution de la taille de la phase dispersée ainsi que la relation entre leur 
diminution respective et la saturation de l'interface ont été étabIis. Pour ce faire, la 
morphologie et la tension interfaciale ont été etudiés en détail dans le systeme PP/PET 
compatibiIisé à l'aide d'un copolymère tribloc SEBS greffé par de l'anhydride maleique. 
Ces mêmes relations vont maintenant être étudiés sur un mélange ayant un copolymère 
éthylène-propylène (EPR) comme phase dispersée et un polystyrène (PS) comme matrice. 
Ce mélange va être compatibilisé par des copolymères diblocs poly(styrène-butadiène 
hydrogéné) symméttiques (53 % de PS:PD 1) et assymétriques (30 % de PS: CAP 474 1). Le 
comportement de la tension interfaciale lorsque le copolymère est ajouté sera comparé avec 
des théories thermodynamiques. 
Cet article a été soumis au journal: " AIChE Journal". 
Interfacial Tension Reduction and Coalescence Suppression in Ethylene- 
PropyIene/Polystyrene Blends Modified By Diblock Copolymers 
Jean-Christophe LEPERS and Basil D. FAVIS* 
Centre de Recherche Appliquée sur les Polymères (CRASP), Department of Chernical 
Engineering, Ecole Polytechnique de Montréal, P.O.BOX 6079 Stn "Centre ville", 
Montréal, Québec, CANADA H3C 3A7 
This work examines the influence of well defined diblock copolymers on the interfacial 
tension and emulsification of an immiscible polymer bfend. The system studied is a blend 
of 80 1 polystyrene and 20% ethylene propylene copolymer compatibilized by diblock 
copolymers of poly(styrene-hydrogenated butadiene). The diblocks differed in that one 
cuntained 53 %styrene (symmetric diblock) and the other 30% styrene(asymetric diblock). 
The interfacial tension was performed using the breaking thread technique and the results 
were compared to bot. the Noolandi et al. and Leibler thwretical predictions. The 
morphology was tracked using an emulsification curve and through a comparison of this 
data with the interfacial tension results, it was possible to estimate the relative role of 
interfacial tension and maiescence reduction in particle size reduction phenornena. 
Keywords: Polymer, blends, morphoiogy, interfacial tension, coalescence, diblock 
copolymer 
For many years now, it has been widely known that suitably chosen block copolymers c m  
play the role of compatibilizing agents in immiscible polymer blends[l-4. An effective 
oopolyrner is able to decrease the interfaciai tension, decrease the dispersed phase, provide 
a stabilization against coalescence and improve the adhesion between both phases. The 
influence of the architecture, chemical composition and molecular weight of the modifier 
are important considerations and their role in the emulsification grocess needs to be 
clarified[5,6]. 
In recent studies, Cigana et al. [5,6] studied the effect of the architecture, chemical 
composition and molecular weigbt of styrene (PS) - hydrogenated butadiene (EB) diblock 
copolymers on its emulsification capacity for a polystyrene (PS) /ethylene-propylene 
copolymer (EPR) blend. In another study Matos et ai.[7J considerd the influence of 
styrene-hydrogenated butadiene-styrene triblock copolymers on the same blend system. 
They used the emulsification curve[8] as a tool to compare the efficacy of the different 
copolymefs. That approach, which has been used for classical emulsions[9] has been shown 
to be applicable to polymer blends[lO, 1 l] and essentially tracks the evolution of the 
dispersed phase size as a function of the copolymer concentration. This morphological 
approach to characterizing the intedàm displays a sharp decrease of the dispersed phase size 
up to a criticai concentration in copolymer, followed by the obtention of a plateau. The 
plateau indicates the maximum possible saturation of the interface with modifier for that 
particular system under melt processing conditions. In the studies on diblock 
copoIymers[5,6], it was shown that the more symmetrical the copolymer, the better the 
emukification. It was also demonstrated that the nature of the junction between the blocks 
of copolymer; pure or tapered, does not influence the emulsification ability of the 
copolymer. The molecular weight of the diblock copolymers had an effect on emulsification 
below the critical concentration for interfacial saturation, however dl the data converged at 
the Ccrit and an identical plateau diameter was obtained in al1 three cases. These results 
indicated a much more limited role of the molecular weight of the interfacial modifier on 
emulsification than what had been expected. In the study on triblock copolymers (SEBS), 
Matûs et al.[7J clearly showed that the molecular weight of the triblock copolymer did not 
a f k t  the critical concentration nor the equilibrium particle size. In that case even below the 
critical concentration for interfacial saturation, the triblock copolymers displayed similar 
emulsification behavior . 
Numerous authors have studied the effect of the addition of a copolymer on the 
interfâciai tension between two homopolymers. Elemans et al.[12] have shown that when 
1 % of a block copolymer polystyrene-b-polyethylene was added to a high density 
polyethylenel polystyrene system, the interfacial tension was reduced by a factor 4.8. For 
the same blend, Mekhilef et al.[13] found that a block copolymer of Poly(styrene- 
hydrogenated butadiene), SEB , decreased the interfacial tension between pol yrners unt il a 
plateau value. Anastasiadis el al.[14] in a study on the interfacial tension between the PS 
and a polybutadiene (PB) found a similar decrease when a diblock copolymer P(S-b-B) was 
added to their blends. Finally, on studies on PS/poly(dimethylsiloxane) (PDMS) blend, Hu 
et a1.[15] reported a decrease of the interfacial tension through the addition of a PSIPDMS 
diblock copolymer. A reactive copolymer also seems to be very effective at reducing the 
interfàcial tension. Recently, Chapleau et d.[lq have shown that a polyethylene-co isobutyl 
acrylate-co methacrylic acid was able to decrease the interfacial tension between polyamide-6 
and polypropylene. Similar behavior for an in-situ reactive blend was obtained by Lepers 
et a1.[17,18] where a triblock copolymer of SEBS g r a m  with mdeic anhydride was 
successfully used to decrease the interfacial tension in a PP/polyethylene terephthalate blend. 
Finally, using rnodifiers designed based on acid-base considerations, Liang et al. 
demonstrated[l9,20] that the LLDPEIpolyvinyl chloride interfacial tension was decreased 
when a poly(isoprene4vinylpyridine) or a hydroxyl terminated polystyrene were used as 
interfacial modifiers. 
In recent studies on polypropylene (PP)/polyethylene terephthalate (PET) , Lepers 
et ai.[17,18] have studied the relative role of interfacial tension and cualescence suppression 
in reducing the dispersed phase size in PEWPP blends compatibilized by an SEBS grafted 
with maleic anhydride in an intenial mixer. They established a direct relationship between 
the plateau dispersed phase size at low concentration of dispersed phase (1 % PP) and the 
plateau inkrfacid tension. Based on that observation they were able to estimate the relative 
rote of interfacial tension and coalescence suppression in reducing particle size for 
concentrated blends of 10% dispersed phase. 
In the present work, the interfacial tension between PS and EPR will be measured 
in the presence of a symmetric and asymetric diblock copolymer by the breaking thread 
technique. The effect of the symmetric copolymer on the interfacial tension will be 
compared with Nmlandi@l,22] et ai. and Leibler[23] themies. Through a comparison with 
their emulsification curves the relative role of interfaciai tension reduction and coalescence 
suppression on particle size reduction is also studied. 
6.2 Materials and methods 
6.2.1 Materials 
The polymers used as matrix and dispersed phase in the present study are a polystyrene (PS) 
and an ethylene propylene copolymer (EPR). The PS used was a styron 667 supplied by 
Dow chernical. That styrene was preferred for the interfacial tension measurement to the 
PS styron D685 used by Cigana et al.[S] because it possesses a lower viscosity but 
approxirnately the same molecular weight. The EPR, a random copolymer of ethylene and 
propylene containing 54% ethylene was supplied by EXXON (Vistaion V-504). That EPR 
was chosen with a molecular weight low enough so that a Newtonian plateau was exhibited 
at low shear. Both copolymers used as interfacial modifiers are pure diblocks of styrene 
and hydrogenated butadiene. The symmetrical copolymer used (PD1) was synthesized at 
the "Center for Education and Research on Macromolecules" (CEIRM) at the University of 
Liège Belgium. Details concerning its synthesis have been given previously[5]. That 
copolymer contains 53 % styrene. The asymmetrical copolymer (Cap4741) was obtained 
fiom Shell and contains 30% styrene. Some properties of these materials are shown in 
Table 6.1. 
Table 6.1: Properties of the polymer used 
Materials Mn MW Polymerisation degree 
@/mol) &/mol) 
PS 100,000 215,000 
EPR 69,000 173,000 
- -- - - - -- 
PD 1 63,000 64,900 S =330 EB =544 
CAP 4741 67,000 
6.2.2 Blend preparation 
For each interfacial modifier, a series of blends was produced by varying the concentration 
from O % to 10% interfacial modifier (wt %). Blends of EPR and modifier were carried 
out in a Brabender internai mixer for 8 min at 50 RPM and at a temperature of 2 0 ° C  under 
nitrogen. The brabender mixer is predominantly a shear mixing device. A small amount 
(0.2 wt%) Irganox B-225 from Ciba-Geigy was added to the mixture to reduce the thermal 
oxidation of the polyolefins. 
The polymers were pressed at 200°C in order to obtain the disks used for the rheological 
measurement. Rheological characterization of the pol ymers used was carried out using a 
Win constant stress rheometer (CSM) in the dynamic mode at 200°C under nitrogen. A 
paralle1 plate configuration was used with a gap size between 1 and 1.5 mm. Time sweeps 
were performed to study the stability of the polymers. Stress sweeps were also carried out 
to define the region of linear viscoelasticity . Both a frequency swap and creep test mode 
were used to obtain the zero shear viscosity of the PS, EPR and EPWSEB blends. Those 
values are given in Table 6.2 for the principal polymer systems and their rheological curves 
are shown in Figure 6.1. A low molecular weight EPR was chosen to ensure that it displays 
Newtonian behavior at low shear. 
Table 6.2: Interfacial Tension Parameters: (Zero shear viscosity, Viscasity Ratio, 
and Omega Fundion (PS Thead in EPR andfor EPIUSEB matrix) 
Materials 
- - - - - - - - - -  - - 
PS 6150 - 
EPR 5.29 104 O. 116 0.2 1 
EPWPD 1 W/10 7.01 10" 0.088 0.23 
EPREAP 474 1 90/ 10 8.79 104 0.070 0.27 
@ PS/EPR 
PS/EPR+lO% CAP 4741 
A PS/EPR+10% PD 1 
O 500 1 O00 1500 2000 
Time (s) 
Figure 6.1 : Distortion amplitude versus time in a PS thread embedded in 
a matrix of EPlUCopolymer. Three cases are shown: 
PSEPR; PSlEPRlCAP474 1 and PSIEPRPD 1. 
6.2.4 Breaking Thread Technique 
The breaking thread technique was used to measure the interfacial tension of the blends. 
The measurement of the interfacial tension by the breaking thread method is based on 
theories developed frst by Lord Rayleigh[24] who suggested a model for the growth of a 
disturbance in a viscous jet in air. Later Tomotika[25] extended this theory for Newtonian 
liquids . 
When a thread is embedded in a matrix, smail sinusoidal distortions appear at the 
surface of the fiber. These distortions are caused by temperature microgradients that create 
amplitude differences in the Brownian motions. The srnail distortions grow exponentially 
with time when the distortion waveiength (A) becornes larger than the initial circumference 
of the thread (2nR,,). The distortion grows in time with a growth rate q which is directly 
proportional to the interfacial tension. It is possible to obtain the interfacial tension by 
measuring the evolution of the radius of the fiber with time. Details about the experimental 
and theoreticai procedures have been reporwl previously[21]. Films of EPR were pressed 
from preblended resins between two metal plates on a Carver laboratory press at 200°C. 
The PS threads were produced by drawing PS pellets on a hot plate. Thread diameters 
ranged from 15 to 30pm. The PS thread was inserted between two films of EPWSEB. 
This sarnple was then enclosed between two glas slides and inserted in a Mettler hot stage 
model FP 82 HT connectai to a FP90 Central Rocessor. The distortion amplitude was then 
observed by a Nikon transmission optical microscope. The theoretical fùnction C!(&,p) is 
given in Table 6.2. The dependance of the distortion amplitude with time in a PS thread 
embedded in a mairix of EPRIcopolymer is presented in Figure 6.2. 
PS 
i EPR 
A EPR/CAP 4741 90/10 
r EPR/PD190/10 1 
Figure 6.2: Rheological curves at 2 0 ° C  for the PS, EPR and the 
EPRIPD1 and EPR/CAP474190/10 blends. 
6.3 Results and discussion 
6.3.1 Interfacial tension of the pure polymers. 
The interfacial tension between the PS and the EPR rneasured at 200°C gave an average 
value of 6.5 mN/m. This is in good agreement with the results reported by other authors 
workmg on similar blends such as PS/PE. ln fact, the PE and the EPR are both polyolefins 
with simiar structure. Mekhilef et al.[13] rneasured a value of 5.6 mN/m for a PS/HDPE 
bled using the breaking thread method while Chen and White[26] measured a value of 5.2 
mN/m for the same blend using a pendant drop analysis. 
6.3.2 Compatibiiization by the symmetncral dibiock copolymer 
6.3.2.1 Effect of the modifier on the interfacial tension. 
The interfacial tension data for the PS/EPR/PDl system is plotted as a function of the 
copolymer concentration in Figure 6.3. The concentration of copolymer is expressed as the 
weight of copolymer per weight of EPR. As described in the introduction, the addition of 
the copolymer results in a decrease of the interfacial tension illustrating the surfactant-like 
behavior of the diblock copolymer. The interfacial tension levels off as the concentration 
is increased. The saairation concentration is found to be 7.5 % for thât blend with a 1.6 fold 
reduction (37 %) in the interfacial tension as compared to that of the binary blend. 
0.0 2.5 5.0 7.5 10.0 
% copolymer in the matrix 
Figure 6.3: Dependance of the interfacial tension between EPR (matrix) 
and PS (thread) as a function of the wt % of PD1 copolymer 
in the matrix. 
The leveling off of the interfacial tension indicates that the interface is saturated by 
the copolymer. Any funher addition of the copolymer will not influence the interface but 
will result in the formation of micelles of the copolymer dispersed in the EPR homopolymer 
as observed by Cigana et d.[27l. Anastasiadis[l4] et al. obtained the sarne kind of 
dependence for PSIpolybutadiene blends compatibil ized by a PS-PB diblock copoly mer. In 
that study, the interfacial tension measurement was performed using the pendant drop 
method. Chen and White[26J and Mekhilef et ai.[13] studied the decrease of the interfacial 
tension between a PS and a high density polyethylene compatibilized by a triblock SEBS 
copolymer using the pendant drop and the breaking thread method respectively. They 
observed a sharp decrease of the interfaciai tension until a leveling off was reached. It is 
interesting to note that the plateau interfacial tension obtained by Mekhilef et ai. is similar 
to the value obtained by Chen and White. 
Noolandi et ai.[21,22] and Leibler[23] have developed theories based on statistical 
thermodynamics which can be used to describe the emulsiQing effect of a copolymer 
interfacial modifier on pol ymer blends . 
Hong and Noolandi[21,22] developed a general theory of inhomogeneous systems 
where two homopolymers A and B are dissolved in a solvent S and are compatibilized by 
a copolymer A-B. In their theory the free-energy function was minimized by the saddle- 
fùnction method, considering that no volume change took place upon mixing. This lads 
to the obtention of the distribution fùnctions for al1 the components present in the system 
and, after numerical calculations, to the obtention of the density profile of the components 
in the interfacial region. Knowing the density profiles, the free energy is calculated in order 
to estimate the interfacial tension. Nevertheless, in their calculations they consider that the 
copolymer left in the hompolymer phase is randomly distributed and is not in the form of 
micelles. They attribute the efficacy of the copolymer on the interfacial tension reduction 
to its ability to stay at the interfàce and to separate both homopolymers. That phenornenon, 
favorable from an enthalpic point of view, more than compensates for the lost of entropy 
caused by a restricted configuration at the interface. 
Their theory is applicable to non dilute polymer blends by letting the total polymer 
volume fraction, $p, go to 1. In this case, for a syrnmetrical copolymer, the interfacial 
decrease can be reduced to the following expression: 
In that equation, d is the width at the half height of the copolymer profile in units 
of b, x is the Flory Huggins interaction parameter, Z, is the degree of potymerization of the 
cupolymer, and +, is the volume fraction of the copolymer. As shown by equation 6.1, an 
exponential dependance of the intedaciai tension reduction on the block copolymer 
molecular weight is predicted as weil as a linear dependence of the interfacial tension 
reduction on the copolymer volume fraction. 
In order to compare our results to the Noolandi et al. theory, the decrease 
of the interfacial tension as a function of the copolyrner volume fraction in the EPR is 
presented in Figure 6.4. As describeci by the theory, a linear decrease of the interfacial 
tension as a function of the copolymer content is observed until a plateau is reached. 
Figure 6.4: Dependance of the interfacial tension between EPR (matrix) 
and PS (thread) as a function of the vol fraction of copolymer 
in the matrix, cornparison with the Noolandi theory. 
This seems to indicate that the theory is in good agreement with the observed 
behavior of the blend. However, estimation of the decrease of the dope from the 
experimental data (-24 mNm-*)/100% copolymer) and that obtained from the theoretical 
calculations (-1.38*1p mNm-'Il001 copolymer) are very different. 
This discrepancy cm be explained in the following manner. In the theory, an 
equilibrium is supposed to exist between the copolymer concentration at the interface and 
that in both homopolymers. Moreover, an exponentiai dependence between the efficacy 
of the copolymer to reduce interfaciai tension and its molecular weight is predicted. In the 
case studied here, the copolymer is only added into one of the two phases. In addition, and 
perhaps most importantly, the homopolyrner used posseses a high molecular weight, 
MW=22ûûûû g/mole, and a high viswsity (zero shear viscosity of 5.29 1@ Pa s: the 
difhsion coefficient is h w n  to be proportional to the inverse of the matrix viscosity[28]). 
These factors iikely combine to make it difficuit for the copolymer to find its way to the 
interface in the time sa le  permitted in the breaking thread experiment. This kinetic 
argument probably explains why, in these experiments, much higher concentrations of 
copolymer are required to achieve a given level of interhcial tension reduction. 
Anastasiadis et al.[14] studied the interfaciai tension between PS and polybutadiene 
blends compatibilized by a PS-PB copolymer and reported a good agreement between their 
data and the Noolandi et al theory including the actual copolymer concentrations. 
Nevertheles, the homopolymers they used had molecular weights of between 2200g/mole 
and 7800 glmole and a copolymer molecular weight of 18800 ghol .  In their case it is 
reasonable to consider that the migration of the copolymer to the interface is not as limiting 
a factor as in the present study. 
In order to confm the above findings, the results were also compared to a recent 
and more r e m  theoretical development by Leibler[23]. Leibler used a scaling argument 
to predict the interfacial tension reduction in an A B  immiscible polymer blend in the 
presence of an A-B copolymer. In such a system, the copolymer is located at the interphase 
in the form of a bwh witb each block of the copolymer oriented in the direction of the 
mrresponding homopolymer. That bmh cm be under the form of two different regimes: 
a wet bmh regime or a dry bmh regime. When the interfacial area occupied per 
copolymer molecule is relatively large and the homopolymers have a lower molecular 
weight as compareci to that of the copolymer, homopolymer chains will penetrate into the 
bnish. This is the so called wet b m h  case. In contrast, a small area occupied per 
copolymer chah and a homopolymer having a relatively high molecular weight compared 
with that of the copolyrner leads to the formation of a dense copolymer bmh in which the 
homopoIymers are not able to penetrate. That situation is called the dry bmsh case. For 
both cases, the reduction of the interfacial tension is a function of a power of Ln(4). That 
decrease is expressed in equation 6.2 for the dry b m h  and in equation 6.3 for the wet 
b m h .  
In those equations, Pa and Pb represent the degree of polymerization of A and B 
homopolymers, Na and Nb are the degree of polymerization of the A and B blocks of the 
copolymer and 4A represents the volume fraction of the copolymer in the A homopolymer. 
The criteria for the dry brush is Ni < Pi3n and C < hli1l2 a2 with Z representing the interfacial 
area occupied per molecule and "a" the le@ of the monomer; the criteria for the wet brush 
is Ni > Pi3r2. 
Prior to mmparing the daîa with theory, it is important to determine whether these 
interfaces are in the dry brush or wet brush regime. From the degree of polymerization 
given in Table 6.1, it can be seen that, bas& on the molecular weight criter ion, the interface 
corresponds to the dry brush case. However, cumparing Niln a2 (N, = 330 and a=  0.306 
nm give a result of 1.706 nm2/molecule) with the interfacial area obtained by the 
morphological measurement[5] (7 nm2/molecu1e), it on be seen that the measured 
interfacial area occupied per interfàcial modifier rnolecule is much higher than the coverage 
predicted by the theory. Furthermore, the finite plateau value obtained for the interfacial 
tension in Figure 6.3 is indicative of homopolymer penetration. Pure diblock copolymer at 
the interfàce would be expected to result in close to zero interfacial tension. In addition, the 
homopolymers used in the present study are polydisperse and some of the smaller chains 
rnay be able to wet this interface. For the above reasons, it is likely that the blend studied 
here is in a state between the wet and dry case. 
In order to compare the experimental data with the model, the dependence of the 
reduced decrease of the interfacial tension is presented as a function of Ln(+Tbcr m Epn) for 
both the wet brush and the dry brush predictions in figure 6.5. To be able to compare theory 





Figure 6.5: Dependance of the interfhcial tension between EPR (matrix) 
and PS (thread) as a function of Ln of copolymer (vol %) in 
the rnatrix. Cornparison with the hibler dry brush theory. 
As observed in the comparison to Noolandi theory, the Leibler theory, also 
demonstrates a large discrepancy between the predicted copolymer concentration for a given 
decrease in interfacial tension and that observed experimentally. As weI1, despite the 
discussion above, the decrease in the interfacial tension appears to be more closely 
described by the dry brush thmry. The fit is certainly better than the wet b m h  case. As 
discussed above, given the non-zero plateau value of the interfacial tension and the high area 
value wupied per molea.de, the system studied here is more likely in an intermediate dry- 
wet b m h  case. The reasons for the discrepancy between the interfacial tension reduction 
with predicted and actual copolymer concentrations, as mentioned earlier, are likely due to 
the difficulty of diffusing the copolymer to the interface. However, it is also possible that 
the theory overestirnates the effect of rnolecular weight on interfacial tension reduction in 
this high molecular weight range. This point will be addressed later in this paper. 
In a recent study on interfacial reduction in polystyrene/poly/(dimethylsiloxane) 
blends by the addition of poly(styrene-bdimethylsiloxane), Hu[15] et al. showed that the 
dry brush theory was able to correctly predict the decrease of the interfacial tension with 
copolymer concentration in their blends. The interfacial tension was measured by the 
pendant drop method and the copolymer was added in the PDMS matrix. However, the 
polymers they used possessed a very low molecular weight as well as Iow polydispersity, 
as in the work with Anastasiades et al[14]. 
The results presented here indicate some of the limitations of applying interfacial 
tension techniques to typical high molecular weight polyrner systems containing an 
interfacial modifier due to the problern of diffusing the modifier to the interface. This 
problem was identified in a previous paper[l6] and a novel preparation approach for the 
breaking thread technique was suggested as a potential improvement. This work also 
underlines the fact that in studying the interfacial tension in the presence of an interfacial 
modifier in systems of this type, one should likely restrict themselves to discussions related 
to the plateau value, where one can reasonably expect that kinetic effects have been 
minimized. 
6.3.2.3 Effed of the interfacial tension and the coalescence on the morphology 
The effect of adding the PD1 copolymer on the dispersed phase size for PSlEPR 20/80 
blends has been studied in detail by Cigana et al.[5] The emulsification curve obtained for 
that system is presented in Figure 6.6. As observed for the decrease of the interfacial 
tension, the morphology data displays a decrease in the particle size followed by a leveling 
off to a plateau value at a ceriain critical concentration. The volume average diameter drops 
from 2.7pm for the binary blend to 0.4pm after interfacial saturation (20% interfaciai 
agent based on the minor phase). The values are given in Table 6.3. 
Table 6.3: Dispersed phase size (d,) and Interfacial Tension Data fot the EPR/PS 
Blends. 
- - 
At 0% At saturation by At saturation by 
compatibiliser PD 1 CAP474 1 
Interfacial Tension (mN/M) 6.5 4.1 3.5 
- 
r d, 20% - 
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Figure 6.6: Emulsification curve for the system 80 % PS/ 20 %EPR, 
modified with the interfacial agent PD1. The interfaciai 
agent concentration is given in wt% based on the minor 
ph=* 
In previous articles[l7,18] concenihg blends of a pol ypropylene (dispersed 
phase)/polyethy lene terephthalate (matrix) compatibilized b y an SEBS copol ymer grafied 
with maleic anhydride, the relative role of the maiescence and interfacial tension in reducing 
the particle size was studied by comparing the decrease of the dispersed phase size at 10% 
and 1 % of dispersed phase, and the decrease of the interfacial tension. A direct relationship 
was found between the interfacial tension and the dispersed phase size of the 1/99 blends. 
In that latier case the dispersed phase is sufkiently dilute so that coalescence effects can be 
considerd to be negligible. 
The same analysis done above on a PPIPET system was also carried out on the 
EPRIPSlPDl system in order to separate the relative contribution of the coalescence and 
interfacial tension on the morphology of the blend. Starting from the plateau phase size of 
the wicompatibilized 1 % EPRIPS blend (see Table 6.3) and assuming a direct dependence 
between phase size and interfkcial tension, as observed previously [ 17,201, one can estimate 
the minimum diameter resulting fiom both full coalescence suppression and full interfacial 
tension reduction for this system. That estimated value is O. 19pm and is aiso given in Table 
6.3. The cornparison of this minimum diameter and the plateau value from Figure 6.6 for 
20 % EPR/80 % PS compatibil ized by a symmetric. pure diblock copol ymer indicate the 
relative contribution of coalescence suppression to particie size reduction is 48 % and that 
due to interfacial tension reduction is 37% (Table 6.4. It is interesting to note that, as 
observed previously for the in-situ compatibilized PP/PET system, both interfacial tension 
and coalescence suppression contribute significantly to particle size reduction phenornena 
upon addition of a pre-made diblock copolymer. Since this system is at 20% dispersed 
phase it reasonably demonstrates a more important role related to coalescence suppression. 
Table 6.4: Relative reduction of the interfacial tension, dispersed phase size and 
coalescence of the EPWS 80/20 btends at interfacial saturation with diblock 
copolymers. 
Copolymer Reduction Reduction of Reduction of 4, due to Residual 
of d, the intexfacial the coaiescence coaiescence 
% tension supression 
yo '?40 
PD 1 85 37 
CAP 4741 76 46 
6.3.3 Cornparison of Symmetrical vs Asyme!trical Diblock Copolymer 
The effect of the relative chemical composition of the interfacial agent was investigated by 
comparing the interfacial tension decrease obtained with interfacial agent PD1 and CAP 
4741. Both copol ymers are pure diblocks of nearly equal molecular weight, but cap 474 1 
contains only 30 % styrene by weight whereas PD 1 is a symmetrical diblock (53 % styrene 
by weight). 
The decrease of the interfacial tension for both copolymers is presented in Figure 
6.7. For the entire range of concentrations studied, CAP474 1 reduces the interfacial tension 
somewhat more effectively than PD l(48 % reduction, 1.9 fold). The plateau interfacial 
tension value measured for the blend compatibilized by the PD1 is 4.1 mN/m and that 
compatibilized by the CAP4741 is 3.4 rnN/m. 
CAP 4741 
r CAP 4745 
% copolyrner in the matrix 
Figure 6.7: Effect of interfacial agent block symmetry on the interfacial 
tension between EPR (matrix) and PS (thread) as a function 
of the wt % of copolymer in the matrix. PD1 is a 
symmetrical diblock; CAP 4741 and CAP 4745 are 
as y mmetrical diblocks . 
Nevertheless, it should be noted in Figure 6.7 that the error bars for both copolymers 
overlap each other and that the system compatibilized by the CAP 4741 copolymer is best 
described as possessing a slightly lower interfacial tension than that wmpatibiliIed by the 
PD 1 compatibilizer. According to Leibler theory[23], a symmetrical copol ymer should be 
more effective at reducing the interfacial tension than an asymmeuical one. The argument 
put forward is that a symmetrical copolymer will be less severely constrained at a plane 
interface (the interface between a thread and a matrix is planar on a molecular scale) than 
in a spherical micelle. In contrast, the asymmetrical copolymer will be less severely 
constrained in a sphericai micelle configuration. The theory predicts a more signifiant drop 
in the interfacial tension for the symmeirical interfacial modifier, an effect not noted here 
even when comparing the plateau interfacial tension values. Clearly more pronounced 
micelle formation for the asymetrid diblock is not occuring here. 
Another possible explanation for the large difference in copolymer concentration 
resulting in a given interfacial tension reduction between experiment and theory discussed 
eariier may be related to the accuracy of the theory in predicting interfacial tension reduction 
for interficial modifiers in the high molecuIar weight range. Both of the theories discussed 
earlier predict an exponential relationship between the molecular weight of the copolymer 
and the concentration needed to reduce the interfacial tension. In order to test the 
dependence on molecular weight, a scouting experiment was carried out using a high 
molecular weight copolymer(Cap 4745, MW 187000g/mol). This copolymer has the same 
structure as the Cap 4741(Mw 67000g/mol). A high enough quantity of the modifier was 
used to ensure tbat it was in the plateau interfacial tension range and that point is shown in 
Figure 6.7. The scouting experiment shows that there is a les  important reduction for the 
higher molecular weight Cap 4745, an effect which goes in the opposite sense to that 
predicted by theory . This result, although only prel iminary , suggests the possibility that 
the theory is overestimating the influence of molecular weight on interfacial tension 
reduction in this high molecular weight range. This is confmed, to some extent, by 
previous emuisification shidies[5,7J on this same system in a melt mking environment 
where the dispersed phase size was not significantly influenced by the molecular weight of 
the copolymer used. 
The effect of the block symmetry of the interfacial agent has ben investigated by 
Cigana et al.[S] by comparing the emulsification curves obtained with both interfacial 
modifiers. The c w e s  are presented in Figure 6.8. Both curves have the typical shape of 
the emulsification curve, nevertheless, throughout the entire range of modifier 
concentrations, PD1 reduces the particle size more signiflcantly than CAP 4741. That result 
goes in the oppite direction to the interfacial tension data. It is intuitively clear that if the 
plateau interfacial tension is slightly lower for the CAP 4741 copolymer, then the superior 
effect of reducing particle size in Figure 6.8 for PD1 must be due to more effective 
coalescence suppression. Using the same approach as done earlier in this paper for PDl, 
the relative role of interfkcial tension and coalescence suppression in contribut ing to particle 
size reduction was also estimated for the CAP copolymer. The relevant data is given in 
Table 6.4. Interfacial tension reduction accounts for about 46% of the particle size 
reduction and coalescence suppression accounts for about 30 %. 
Even though the CAP 4741 and PD 1 block copol ymers display a similar efficacy at 
reducing interfacial tension, the PD1, due to enhanced coalescence suppression is more 
effective at reducing the dispersed phase particle size(Figure 6.8). This can be understood 
by an examination of the coalescence phenornena itself. Coalescence occurs when two drops 
of dispersed phases meet each other. There will be a flattening of the drops in the contact 
zone and a thin film of matrix remains between the drops[29]. 
% Interfacial agent 
Figure 6.8: Effect of interfacial agent chernical composition on 
emulsification as studied by dispersed phase size evolution as 
a function of the wt% copolymer(based on the weight of 
dispersai phase). PD1 is a symmeîrical diblock; CAP 4741 
is an asymmetrical diblock. 
This füm decreases its thickness in a drainage process until a critical size is reached. At the 
critical size, van der Waals attraction is sufficient to provoke the rupture of the film and the 
two drops fuse into a new and larger &op. When a copolymer is added to the biend, it stays 
at the interphase, creating a shell around the &op. When two compatibilized drops 
approach each other, the presence of the copolymer chains outside of the drop will tend to 
reduce the drainage process increasing the time necessary to coalesce. In addition, during 
the approach of the particles, the copolymer chains will be compressed[29]. Both of these 
phenomenon will render coalescence more difficult. In the case studied here, the dispersed 
phase is the EPR and the copolymer block forming the outer shell is the styrene block. 
Because the PD1 posseses a longer styrene block than the CAP 474 1, the shell created 
outside the dispersed phase is thicker for the symmetrical copolymer. These results 
demonstrate that the length of the block forming the outer shell is particularly criticd to 
coalescence suppression. 
6.4 Conclusions 
This study has shown that symmetric and asymetric diblock copolymers reduce the 
intefiacial tension in ethylene-propylene/polystyrene blends in a sirnilar fashion with the 
latter displaying a slightly lower plateau interfacial tension. Cornparison of the interfacial 
tension reduction resulting form the addition of the symmetrical diblock copolymer with 
theoretical predictions indicates that the trends are well described by Leibler dry brush 
theury . However , ihe corresponding exper irnental copol y mer concentrations associated w ith 
a given interfacial tension reduction are very different from that predicted by theory. The 
results indicate some of the limitations of applying interfacial tension techniques to typical 
high molecular weight polymer systems cuntaining an interfacial modifier due to the 
problem of diffbsing the modifier to the interface. It also underlines that, in studying the 
interfacial tension in the presence of an interfacial modifier in systerns of this type, one 
should Iikely rmict themselves to discussions relate. to the plateau value, where one can 
reasonably expect that kinetic eff- have ben minimized. Preliminary results also suggest 
that the theory rnay be overestimating the influence of molecular weight of the modifier on 
interfacial tension reduction in this high molecular weight range. This could also account 
for some of the discrepancy between experiment and theory. 
Through a cornparison of the interfacial tension reduction at the plateau value with 
the emulsification curve as derived from rnorphology snidies, the relative role of interfacial 
tension and coalescence suppression on dispersed phase size reduction was estimated. It is 
shown that for both the symmetrical and asyrnmetrical diblock copolymer, interfacial tension 
and coalescence suppression play an important role in particle size reduction phenomena. 
However, the level of cualescence suppression achieved by the symmetric diblock was more 
pronounced. This is taken as an indication of the importance of the block length of the outer 
shell of the modifier in coalescence phenomena. 
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cHAPm VII 
RELATION ENTRE L91NTE]RFACE ET LES P R O P R I É ~  D m  
LES &LANGES POLYPROPYLENIE~LYÉTHYLÈNE 
TÉREPHTALATE COMPATIBILEÉ~ 
Dans les chapitres précédents, il a été montré que le SEBS-g-AM était capable de réduire 
efficacement la taille de la phase dispersée dans un mélange PPfPET et de diminuer la 
tension interfhciale entre ces deux polymères. De plus, le rôle respectif de la diminution de 
la tension interfaciale et de la coalescence ont été mis en évidence pour ce mélange 
(copolymère réactif) et pour le mélange EPR/PS compatibilisé à l'aide de copolymères 
diblocs S-EB. De plus, une relation directe entre la tension interfaciale et la taille de la 
phase dispersée dans des mélanges dilués (absence de coalescence) a été trouvée. Dans ce 
chapitre, l'influence de la compatibilisation et de l'interface sur les propriétés mécaniques 
du système PP/PET/SEBS-g-2 %AM va être examinée plus en détails. Les polyesters étant 
utilisés très souvent pour des applications où il est sous la forme de film, les propriétés des 
mélanges étirés biaxiallement et la relations entre ces propriétés et l'état de l'interface vont 
être examinés plus en détails. Cet étirage sera effectué en deux temps: tout d'abord dans la 
direction longitudinale (Machine) puis dans la direction transversale (transverse). 
Cet article a été soumis au journal "Polymer". 
INTERFACE 1 PROPERTY RELATIONS'RPC IN BIAXXAXILY 
STRETCHED PWET BEENDS 
JeamChristophe LEPERS, Basil D. FAVIS*, and Susan L. KENT1 
Centre de recherche appliquée sur les polymères, Department of Chemical Engineering, 
Ecole Polytechnique de Montréal, P. O. Box 6079 Stn "Centre-ville" Montréal, Québec, 
CANADA H3C3A7 
' 3M COMPANY, 3M Film Technology Center, 3M Center, BLDG236-GB-05, 
St Paul, MN; 55 144-1000, USA 
In this paper, the influence of the addition of a copolymer on the properties of biaxially 
stretched PPfPET is studied. For most hornopolymers, biaxiai stretching results in an 
improvement of the properties caused by chain orientation. Blending with a second 
homopolymer and creation of a multiphase system lads to the occurance of decohesion 
phenornena between boîh polymers, the net result of which are diminished properties. In 
this paper the decohesion process and the influence of an interfacial modifier on that 
phenornenon is measured quantitatively. In order to determine the point of interfacial 
saturation by the modifier, the morphology is dso studied via the emulsification curve for 
this system. In most non-stretched polymer blends, it is the elongation at break and impact 
properties which are the most significantly affected by the state of the interface. The 
process of biaxial saetching and resulîmg deahesion causes even a low strain property such 
as the Young's moduius to also becorne highly sensitive to the state of the interface. When 
a copolymer is added to the blend, the moduius and stress at break after stretching are 
dramatically improved compared with the uncompatibilized blend. It is shown for the 
10 %PP/90 %PET blend, where demhesion was entùely suppressed by addition of the 
interfacial modifier, that maximum property improvement occurs at copolymer levels below 
interfacial saturation. WAXS measurements on the uncompatibilized biaxially stretched 
system demonstrate an isotropic system with respect to molecular orientation. Upon addition 
of the interfacial modifier preferential chain orientation is observed in the machine and 
transverse direction. This is related to îhe suppression of the decohesion around the 
dispersed phase caused by the increased adhesion between the matrix and the dispersed 
phase. 
Keywords: Polyrner, blends, biaxial stretching, orientation, interfacial adhesion 
7.1 Introduction 
For many years, companies producing plastic films have shown great interest in improving 
and controlling the mechanicd properties of biaxially stretched films[l]. In addition, an 
increased use of blends of poly(ethy1ene terephthalate) (PET) is taking place in the food 
industry where films are required with barrier properties. Typicaily, commercial PET films 
are produced by processes involving either sequential or simultaneous biaxial 
stretching[2,3]. The simultaneous stretching is able to produce, in one step, an isotropic 
plane film and properties of such films have been extensively studied[4-71. However, 
because of engineering problems associateci with the production of these kind of films, 
sequential biaxial drawing remains the technique most often used to produce PET films. 
Sequential biaxial stretching is in fact a uniaxiai stretching in the "machine 
direction" (MD) followed by a second stretching in the "transverse direction". The 
deformation and the orientation occurring in PET films during stretching, and th& effects 
on the properties were studied in detail by Gohil et a1.[2,3,8,9] who showed by wide angle 
X-ray scattering (WAXS) that biaxial stretching induces crystatlization and orientation of 
thae crystak. During stretching , strain-induced crystalline structures appear . These 
crystats are believed to be small and possess defects. In the frrst step ( MD stretching), the 
chain alignrnent is essentially in the MD direction, but this chain alignement decreases as 
the TD draw ratio increases. Crystailine texture development shifts from a fiber-like 
structure to a biaxial structure during the second step of stretching. On the other hand, a 
crystall ine arnorphous periodicity appears during stretching . During the first step (MD 
stretch), this periodicity is predominantly dong the MD but will shift to the TD direction 
with the second step of stretching. 
The stress/deformation relationship for stretched PET films was studied in more 
detail by Gordon et al. [IO] and by Buckley et al. [ I l ,  123 To explain the behavior of the PET 
films during uniaxial stretching, Gordon et al.[lO] compared the optical properties (linked 
to the orientation) of their samples with the drawing stress and shrinkage stress (during 
relaxation) of uniaxially stretched PET samples. They showed that PET behaves, under 
stretching, like a molecular network which possesses an entanglement density of about 
2x102' mJ which corresponds to between 14 and 21 monomer units per chain between 
entanglements. Buckley et d.[ll ,  121 also studied the behavior of a Pm during biaxial 
stretching, They modeled it with a three dimensional glass-rubber constitutive model . The 
hot drawing of arnorphous PET close to the Tg consists of a flow process cunstrained by the 
elasticity of a rubber-like network. Their model is based on the fact that the free energy 
consists of two additive components. One is due to local intra- and intermolecular 
interactions, and relaxs in shear on an experimental time-scale; the other is due to the 
entropy of conformation of the chain molecules. They are able to predict the shape of the 
stress/strain relationship which showed an increase of the stress when the strain is increased, 
followed by a rubbery plateau and finally by a re-increase of the stress ( strain hardening). 
The above studies were carrieci out on pure PET, but a few authors[1,2,13,14] have 
also shown the effect of stretching and orientation on the properties of PET films blended 
with other polymers. Sambani and Jabarin[l3] studied the blend of PET/ high density 
polyethylene (HDPE) compatibilized by a maleic anhydride grafted olefin. They showed 
that blends with compatibilizer displayed strain-hardening upon stretching as described b y 
Buckley, contrary to the non-compatibilized blend. They also observed that mechanical 
properties, such as the modulus and ultimate stress, showed an improvement upon 
orientation. Al1 their studies were done at high compatibilizer concentration in order to 
attain saturation of the interface by the compatibilizer. 
More recently, Gopalakrishnan et al.[14] studied the effect of a maieic anhydride 
grafted styreneethylene-butylene-styrene (SEBS-g-MA) on the permeability of a blend of 
PETlpoly(ethyl1ene-w-vinyl alcohol) (EVOH). They wncluded that the permeability was 
improved by the EVOH which passes from a spherical shape ta a discus shape because of 
the stretching, increasing the path Iength for the gases diffusing through the polymer. 
Neverîheless, they did not see any effect of the çompatibilizer. This is in contradiction with 
Carté et al.[15] who observed a signifiant improvement of the properties of a PETIPE 
blend compatibilized by the sarne copolymer. 
In this study, the effect of an SEBS-g-MA interfacial modifier on the interface, 
molecular orientation and propertes of a biaxially stretched PETIpolypropylene (PP) blend 
is studied. The objective is to establish a relationship b e ~ n  the state of the interface and 
the mechanical properties of these blends. The state of the interface is evaluated using two 
techniques: the emulsification curve and apparent density measurements. The effect of 
interfaciai modification on chain orientation is estimated by wide angle x-ray scattering 
( W A X S ) .  
7.2 Materials and methods 
7.2.1 Materiais 
The blends investigated in this study used PET as the matrix and f P as the dispersed phase. 
The PET m i n  was supplied by the Minnesota Mining and Manufacturing Company (3M): 
grade ER 651000 with a molecular weight (MW) of 36,300 g/mole. The polypropylene 
sarnple was an isoiactic polyrner produced by Ziegler-Natta synthesis. Its molecular weight 
is: w= 90,000 g/mole and MW = 391,000 g/mole. The antioxidant used was Irganox B- 
225 from Ciba-Geigy. The compatibilizer, a saturated styrene-ethylene-butylene- styrene 
(S-EB-S) triblock copolymer grafted with 2% maleic anhydride, was supplied by Shell 
d e r  the name of Kraton FGlgOI. Its molecular weight is Mn= M,=50000 g/mole. The 
copolymer containeci 30 % styrene. Various concentrations of compatibilizer were used, 
fiom O wt% to 17.5 wt% SEBS-g-MA based on the weight of dispersed phase (PP). This 
copolyrner has been shown to be an effective compatibilizer for this system in other studies 
from this laboratory [ 163. 
7.2.2 Blend preparation 
In order to bled the matrix, minor phase and compatibiiizer, the extrusion was done in two 
steps. Prior to extrusion of the minor phase, the PP was dry blended with 0.02% of 
antioxidant to avoid any thermal degradation. The PP was then blended with the SEBS-g- 
MA in a 25 mm CO-rotating twin screw extruder with L/D=50. The temperature profile in 
the extruder was the following : 25- 175- 180- 185- 190- 195-200-200-200-200-220°C. The 
amount of SEBS-g-MA was varied from 2.5 % to 15 % based on the weight of PP. The 
extnided PP/SEBS blends were pelletized at the exit. 
The PET was dned for 12 hours at 120°C to avoid degradation during the extrusion. 
It was then blended with the PP, with and without the SEBS-g-MA, in a 25 mm cm-rotating 
twin screw extruder. The temperature profile was the following: 25-250-265-270-270-270- 
270-270-270-270-270°C. A ne& tube joined the end of the extruder with the die used to 
obtain cast webs. The polymer exited at 9.1 kglh and flowed onto a rotating cooled 
Sinder. Cast webs of about 600pm of thickness and 28.5cm of width were produced.. 
The exmider was purged for 5-7 minutes between blends. Samples were collected over a 10- 
15min period. A total of 45 different compositions were prepared. 
7.2.3 Bida l  stretching 
Before stretching, the samples were cut into squares of 9 cm x 9 cm and dried for 36 hours 
in a desiccator at room temperature. Each sarnple was stretched in a T. M. Long laboratory 
stretcher. The evolution of the X and Y ratios and the temperature versus time are shown 
in Figure 7.1. In this profile, Y direction stretching is done at a rate of 200% 1s and a tue  
stretch ratio of 3 followed by X direction stretching at a rate of 40%/s and a true stretch 
ratio of 3. After stretching, the sarnples were quenched with air to avoid relaxation. 
7.2.4 Morphological and image analysis of non-stmtched films 
Prior to observation, sarnples were microtomeci at rwm temperature in the extrusion 
direction with a Leica Jung RM 2065 microtome equipped with a glass knife. The sarnples 
were then etched by immersion in trichlorobenzene at 140°C during 4 hours to remove the 
minor phase (PP). Findly, the sarnples were covered by a gold-palladium alloy. A 
scanning electron microscope (Jeol model820) was used to examine the shape and the size 
of the dispersed phase. 
4- X Draw Ratio 
y Y Draw Ratio 
Time 
(s) 
Figure 7.1 : Dependence of the temperature and of the X and Y draw ratio 
with tirne during the biaxial stretching. 
The semi-automatic image andyzer used to measure the diameters of the dispersed 
phase was developed in-house. The operation of this instrument has been described 
elsewhere[l7]. Six SEM photom icrographs were analyzed for each sample to calculate the 
number average diameter, 4, îhe volume average diameter, 4, and the polydispersity, Pd, 
of the blends after twin screw extrusion. A correction factor[l8] was applied to the 
diameters determined from SEM micrographs of microtome surfaces. On average, 20-300 
diameter measurements wep taken per blend preparation. 
The mechanical measurernents were carried out on samples in both extrusion directions for 
the unstretched samples and both stretch directions for the biaxially stretched samples to 
examine if there were differences in orientation. 
Measurements were carried out according to ASTM D 638 and D 682. Non- 
stretched samples were cut in the shape of type II dogbones as described in the standard. 
Siretched sarnples were cut into recolngles of 2.5 cm x 12.5 cm. The standard recommends 
10 cm between the grippers, but in our case, the value was decreased to 7.5 cm to be sure 
that al1 the zone stretched during the tensile test was uniformly biaxially stretched. Tests 
were carried out on samples containhg 10% and 20% dispersed phase; the dispersed phase 
contained O%, 1.2%, 3.75 %, and 10% SEBS. 
As recommended by the ASTM standards, unstretched sarnples were tested with a 
stretch speed of 10 mmlmin and the stretched sarnples were tested with a speed of 50 
mm/min. For each sarnple, the Young's mdulus and stress at break were recordeci. These 
different values are shown in Table 7.1 for the unstretched sampIes and in Table 7.2 for the 
stretched samples. t 
Table 7.1: Mechanical properties of unstretched polymem and blends 
Young's modulus (MPa) 
Strass at break m a )  
PPIPET SEBS SEBS SEBS SEBS 10%SEBS 
0% 1.2% 3.75% 10% (Kerner) 
20180 1750 1660 1555 1470 1406 
10190 1740 1640 179û 1670 1608 
-- 
PPFET SEBS SEBS SEBS SEBS 1 PP PET 
PP PET 
IO00 1880 
Table 7.2: Mechanical properties stretched blends and po1pers 
Young' s modulus (MPa) 
Stress at break (MPa) 
PP/PET 0% SEBS 1.2 % SEBS 3.75 % SEBS 10% SEBS 
20180 (MD) 780 950 2480 2320 
0) 1070 1170 3410 3020 
10190 (MD) 1770 2060 2886 2720 




PP/PETT 0% SEBS 1.2% SEBS 3.75% SEBS 10% SEBS 
20180 (MD) 35.5 41.1 93.3 89.9 
(TD) 32.8 35.4 88.2 84.1 
10/90 (MD) 67.5 78.1 132.4 137.4 




In order to measure the density of the sarnples, discs were cut with a punch, weighed and 
measured. The density of aie samples &r stretching is an indication of the adhesion in the 
material. When no cohesion exists at the interface during the stretching, voids will appear. 
These voids will increase the apparent volume of the sample and so decrease the density. 
The percentage of au present in the samples is obtained by cornparing the density before 
and after stretctiing . 
7.2.7 WAXS measurement. 
The orientation obsemed in the sample was characterized by wide angle X ray scattering, 
WAXS. These experiments were conducted in the iransmission mode using nickel filtered 
CuKa radiation (1= 1.54178A) and a flat-film carnera (Warhus). The X-ray barn was 
oriented directly perpendicular to the film. The sample-to-film distance was about 75mm 
and is calibrated by an unstretched PET film. The typical exposure time was 36 hours. 
Daubeny et al.[19] identified PET as having a iriclinic ceIl structure with lattice constants: 
a= 4.56 A, b= 5.94 A, c= 10.75 A, a=98.5", B=118" y=112". The monoclinic unit 
ce11 parmeters a= 6.67 A, b=20.84 A, c=6.495 A, P = 99.33 O were obtained by starting 
with the values given in the literature[20-221 for the cc-form of isotactic-PP. The crystal 
reflections and their Bragg angles are given in Table 7.3 for both homopolymers. 
Table 7.3: Experimentnl and caiculated values (in degrees) of the Bragg angle (20) for 
different polyethylene terephthalate and isotactic polypropylene 
crystal reflections 
Crystal reflections 28 
Caiculated Experimental (k 0.02) 
PET 
-1JJ  21.31 21.39 
0, 1,o 17.53 17.49 
0,-1,l 16.41 16.22 
7.3 RESULTS AND DISCUSSION 
7.3.1 Unstretched b led  
7.3.1.1 Emuisification 
The dependence of the dispersed phase size diarneter as a function O f the percentage of 
compatibilizer is shown for unstretched sarnples in Figures 7.2 a and b. It is important to 
point out that no significant skin-core effects and no orientation of the dispersed phase were 
observed in the cast web samples. The shape of the curves presented in Figure 7.2 are 
typical of an emulsificaîion curve[23-251. The addition of the copolymer causes a reduction 
of the dispersed phase size until saturation of the interface is achieved. At that point, a 
leveling off of the dispersed phase size is observed. 
0.0 2.5 5 .O 7.5 10.0 
% SEBS-g-MA in the dispersed phase 
Figure 7.2.a: Emulsification curves for the 10/90 PPRET blends. The 
concentration region for interfàcial saturation is shaded. 
% SEBS-g-MA in the dispersed phase 
Figure 7.2.b: Emulsification m e s  for the 20180 PPRET blends. The 
concentration region for inteditcial saturation is shaded. 
For dl blends (10% and 20% dispersed phase), the initial diameter, diameter at saturation, 
critical concentration, and the interfacial area per molecule ratio are given in Table 7.4. 
Table 7.4 :Morphologid characteristics of the PP/PET blends. 
PPPET Initial d, Saturation d, Critical conc. Interfacial area 
bm) bm) % per molecule 
(nm3 
10190 9.8 4.3 5 4.0 
20180 12.1 6.4 3.5 3.8 
From Figure 7.2, it can be seen that the size of the dispersed phase is higher for the 
20180 blend than for the 10/90 biend. This is independent of the presence or absence of 
copolymer. In addition, the reduction of the dispersed phase size with cogolymer is larger 
for the 10190 blends. Rather than referring to a point of interf'acid saturation, it is a better 
practice to refer to a region of interfacial modifier concentrations where interfacial saturation 
is achieved. By comparing the plateau values of both the 4, and d, as determined via image 
analysis, it can be seen that the 10 % system achieves interfacial saturation in the range of 
3.7-5.0 % interfacial modifier whereas the 20% system achieves interfacial saturation in a 
lower range between 2.5-3.7 % interfaciai modifier. In the latter case although equilibrium 
is achieved at 2.5 % for the 4, it is clear that at that same concentration the d, has not quite 
achieved its plateau value. In order to understand the differences between the two 
emulsification curves, the interfaciai area occupied per molecule of copolymer is calculated 
as described elsewere[23-251. The interfacial area calculation is made assuming ail the 
modifier is at the interface which is highly unlikely in this type of reactive blend system. 
These areas therefore represent a lower limiting value. The calculated interfacial areas 
occupied per molecule are given in Table 7.4 and are similar for both the 10/90 and the 
20/80 blends. This indicates that the variation in the steady state particle size and criticai 
mncentration are not likely due to enhanced micelle formation. Micelle formation generally 
results in artificially lower values of interfaciai a r a  occupied per molecule for higher 
concentrations of dispersed phase, as estimated from the emulsification curve[26]. 
The most probable reason why the dispersed phase diarneters are higher for the 
20/80 bled is that a flat rectangular die was used after twin-screw extrusion. This renders 
the process highly coalescence sensitive. In the die, in the absence of mixing, the time 
allowed for descenœ is significantly increased. For that reason, the descence process 
k really at the boundary between a dynamic and a quasi-static phenornenon and the latter 
has recently been suggested to be more difficult to prevent[27J. In the 20/80 blend, the 
copolyrner is not able to prevent al1 the coalescence even once saturation of the interface is 
achieved. The importance of coatescence is confirmed by a previous study of the PETIPP 
blend by Lepers et al.[26] who found that, in a shear mixer, the dispersed phase size is 
decreased by a factor of 3.4 times when copolymer is added. In that case, it was possible 
to prevent almost al1 the descence by the addition of the copol ymer . Neverthless, in that 
study, the morphology development was studied in a dynamic mixing environment. The 
severity of descence in the present case is further confirmed by plotting the evolution of 
the dispersed phase size as a function of the dispersed phase concentration (Figure 7.3). 
That figure shows that the dispersed phase size increases with concentration whatever the 
concentration in compatibilizer. In contrast, other studies carried out under dynamic 
conditions in a brabender mixer have shown that an interfacial modifier can suppress 
coalescence phenomena over a large composition range[26,28,29]. 
g 0% SEBS 
1.2% SEBS 
A 10% SEBS 
% Dispersed phase in the blend 
Figure 3 : Dependence of the dispersed phase size as a finction of the 
dispersed phase concentration. 
7.3.1.2 Void Volume 
The void volume for the unstretched blend system is essentially zero, indicating no 
significant level of decohesion exists around the dispersed phase particle. 
7.3.1.3 Mechanical properties 
Figures 7.4 and 7.5 illustrate the evolution of the Young's modulus and of the stress at 
break for the 10/90 and 20180 unstretched blends as a function of the percentage of 
copolymer in the blend. No significant differences in the tensile mechanical properties 
between the two directions (machine and transverse) were observed. This indicates that the 
extrusion did not cause orientation in the samples. 
In Figure 7.4, different tendencies may be observed. The addition of the PP in the 
matrix causes a decrease of the modulus due to the low modulus of the polypropylene 
compared with that of the PET. A sharp decrease of the modulus is observed with the 
addition of copolyrner, essentially between 0% and 3.75 % of compatibilizer. This decrease 
is caused by the elastomeric properties of this copolymer. In order to evaluate if there is 
adhesion between the matrix and the dispersed phase, a Kerner[30] mode1 wiîh a perfect 
adhesion has been used to estimate the Young's modulus for the blends containing 10% 
copolyrner. These values are given in Table 7.1. The similarity of the calculated and the 
experimental values indicate that in the case of these unstretched blends containing 10% 
copolymer, the matrix and the dispersed phase demonstrate a high level of adhesion. 
125~1 p20180 M.D. 
Figure 7.4: Young's modulus as a fiinction of the % copolyrner in the 
dispersed phase for the 10/90 and 20180 PPPET unstretched 
blends in the machine and transverse direction. 
-r - 
- r 20180 T.D. 
O 2 4 6 8 10 12 
% Compatibilizer in the dispersed phase 
Figure 7.5: Stress at break as a fùnction of the % copolymer in the 
dispersed phase for the 10/90 and 20180 PP/PET unstretched 
blends in the machine and transverse direction. 
7.3.2 E f f d  of biaxial stretching 
7.3.2.1 Pure PET 
Comparing Tables 7.1 and 7.2 show that the mechanical properties of the pure PET are 
signifiwitly improved after biaxial siretching , as expected . Moreover, the Young's moduli 
are higher in the transverse direction than in the machine direction. This is in agreement 
with the hypothesis that the orientation due to the stretching is more significant in the second 
direction of stretching (TD)[2,3,8,9]. In Figure 7.6.a WAXS measurements on pure PET 
c o n f i  that a preferential orientation appear in the MD and TD direction as demonstratecl 
by an increase in the intensity at the poles and the equator in the (0,-1,l) reflection plane. 
However, since no annealing was carried out on the samples, the cristallinity is low and 
does not permit one to distinguish the difference between the MD and TD orientation as was 
done by Chang et al. [9]. As discussed in the introduction, the fvst step (MD siretching) 
creates a population of poorly formed crystallites which have their chain axis oriented 
preferentially dong the MD. The TD draw disrupts the chah aiignrnent in the MD, as well 
as shears and destroys partially strain-induced crystalline ernbryos, hence reforming a new 
local aligment in the TD as shown in the literature[2,3,8]. This dignment is responsible 
for the increased mechanical properties of the stretched PET (Table 7.2) as compared to the 
unstretched PET (Table 7.1). 
The addition of a dispersed phase drastically changes the behavior of the biaxially stretched 
PET(Tab1e 7.2). As observed for the uiistretched samples, the presence of polypropylene 
results in a decrease of the tensile mechanical properties as compared to both pure PET as 
well as unstretched PET/PP(Table 7.2). 
Figure 7.6.a: Film plate WAXS patterns of the as-drawn sequential films. 
MD vertical and TD horizontal. Pure PET 
Figure 7.6.b: Film plate WAXS pattern of the as-drawn sequential films. 
MD vertical and TD horizontal. PP/PET (10/90) non- 
Figure 7.6.c: Film plate WAXS pattern of the as-drawn sequential films. 
MD verticai and TD horizontal. PPBET (10/90) with 10% 
SEB S-g-MA in the PP 
Increasing the amount of dispersed phase fiom 10 to 20% results in large decreases in the 
modulus and the stress at break. This decrease in the mechanical properties is much greater 
than can be accounted for by the simple presence of PP. 
The morphology of a PP/PET (20/80) blend observed by SEM perpendicular to the 
TD direction is presented in Figure 7.7a. The morphology clearly shows that pronounced 
decohqion OCCLUS at the in terface. Observations performed perpendicular to the MD 
direction and on b l e d  containing 10% PP yield the same results. Due to the poor 
adhesion, voids form around the dispersed phase during stretching. By measuring the 
apparent density of the samples, the volume of air which is çontained in the voids c m  be 
approximted. Figure 7.8 presents the evolution of the void volume and of the interfacial 
area as a function of the concentration of dispersed PP phase for binary PPIPET blends. As 
shown in this figure, increasing the arnount of dispersed phase results in a signifiant 
inmase of the voids present in the samples duectly related to the higher interfaciai area at 
higher compositions. 
In order to understand what is occurring during the siretching with respect to chain 
orientation, film plane WAXS patterns of the stretched PPIPET (10/90)blend are presented 
in Figure 7.6.b. A perfèct ring is obsewed for the (0,-1,l) reflection plane of the PET and 
for the (1,1,0) reflection plane of the PP. This indicates that this material is highly 
isotropie. Some small orientation likely remains in the TD direction however, as reflected 
by the mechanical properties. The same observations were made for the PP/PET (20/80) 
blend . 
Figure 7.7: Morphology of the stretched blends. a) PP/PET (20/80) non- 
compatibilized (magnification 500x) b)PP/PET (20/80) with 
10% SEB S-g-MA in the PP (magnification 1000~). 
Figure 7.7.c: Morphology of the stretched blends. PP/PET (20/80) with 
. . . .  10% SEBS-g-MA in the PP (magnification 3000~). 
940 PP in the blend 
Figure 7.8: Void volume as a fùnction of the dispersai phase composition 
for the uncornpatib'lized biaxialiy stretched blend sarnples. The 
solid line demonstrates the interfacial area dependance. 
From the above observations on the biaxiall y stretched bhary PPIPET blends, it is 
clear tbat the decohesion occurring during the stretching due to the poor adhesion does not 
permit the PET chains to effectively orient. The significantly diminished properties after 
biaxial stretching of the binary blend as compared to pure PET are thus due principally to 
decohesion phenomena and reduced PET chain orientation. In effect the dispersed phase is 
air. 
7.3.2.3 Compatibid PETLPP Blends 
The dependence of the void volume as well as the modulus and stress at break as a function 
of the amount of copolymer in the minor phase are shown in Figures 7.9, 7.10 and 7.11 
and in Table 7.2. In contrast with the results obtained for the unstretched blends, an 
increase in both modulus and stress at break is observed with copolymer concentration with 
values achieving a maximum value at particular levels of interfacial modifier. It appears 
that the IO%PP/PET blend attains maximum properties once 2.5% copolymer is added 
while the 2O%PP/PET system attains its maximum values closer to levels of 4% of 
inkr!àcial modifier. Moreover, the Young's moduli are higher in the transverse direction 
than in the machine direction as observed for the pure PET. 
The morphology of the PET/PP (80120) blend compatibilized with 10 % SEBS-g- 
MA observed parallel to the MD direction is presented in Figure 7b and 7c. A frst 
observation of this picture seems to indicate the presence of a flat surface but, after more 
careful examination, the dispersed phase was confirmed to be in the shape of elongawl 
ellipsoids. Similar results were obtained for the 10% PP blend. No apparent decohesion 
was observed for any of these blends via SEM. A quantitative estimation of decohesion 
phenomena is presented for blends containhg 10% and 20% as a function of copolymer 
concentration in Figure 9. This figure shows clearly that the addition of 
O/O SEBS in the Blend 
Figure 7.9: Void volume as a fùnction of the % interfaciai modaer in the 
lO/9O and 20/80 biaxially stretched blend. 
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Figure 7.10.a: Young's modulus as a fùnction of the % copolymer in the 
dispersed phase in the machine and transverse direction for the 
1 OI9O PPPET stretched blends. The critical concentration for 
interfacial saturation is shown. 
1 r 20/80 T.D. 1 
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Figure 7.10.b: Young's modulus as a fùnction of the % copolymer in the 
dispersed phase in the machine and transverse direction for the 
20/80 PP/PET stretched blends. The critical concentration for 
interfacial saturation is shown. 
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Figure 7.1 1: Stress at break as a fùnction of the % copolymer in the 
dqersed phase in the machine and transverse direction for the 
10/90 and 20/80 PPPET stretched blends.The critical 
concentration for interfacial saturation is show. 
the copolymer results in a decrease of the void volume appearing in the samples during 
stetching. It is interesting to note that the void volume is reduced to zero after addition of 
the interfacid modifier in the case of the 10/90 PP/PET blend, but that a low level of 
residual voiding remains in the 20% blend even after addition of significant levels of 
interfacial modifier. Furthermore the minimum void volume is achieved at a level of 4 % 
copolyrner concentration for the 20/80 blend and at about 5 % copolyrner concentration for 
the 10/90 blend. Both these values correspond closely to the critical concentration zones for 
interfacial saturation presented in the emulsification curve in Figure 7.2. In fact the 
dependance of the emulsification and void volume curves are very similar to one another. 
The non-zero void volume value for the 20/80 PP/PET blend is not Iikely due to8a 
difference in the structure of the interface since as mentioned previously the area occupied 
per modifier molecule as calculated from the emulsification curve is identical in both cases. 
A possible explanation may be that the higher steady state dispersed phase size for the 20 % 
blend results in a somewhat higher concentration of stresses at the interface during stretching 
resuiting in some low levels of voiding. 
In order to study the effect of the copolymer on the orientation, the film plane 
WAXS patterns of the stretched PETPP (9WlO)blend compatibilized with 10% SEBS is 
presented in Figure 7.6.c. The (0,-1,l) reflection plane of the PET is a ring having 
maximum intensity at the equator (TD direction) and at the poles (MD direction). This is 
an indication that the P l 3  matrix has remvered a certain level of orientation comparai with 
the uncompatibilized blend. Neverthefess, this orientation is less than that of the pure PET 
as demonstrated by both the mechanical properties and the WAXS patterns. In addition, the 
(1,1,0) reflection plane of the PP showed that the stretching has also induced an orientation 
of the dispersed phase. The orientation of the PP is pronounced in the MD direction 
because the first stretching (MD) is 'mied  out at lower temperature than the second (TD). 
The sîretching of the PP is accomplished more easily than the stretching of the PET. This 
is due in part to their relative modulus (Table 7.1) and also because the stretching 
temperatures are within the same range as the glas transition temperature of the polyester 
(70°C/800C). but are about 100C O higher than the glas transition temperature of the PP(- 
10°C/-200C). 
7.3.3 Relatiomhip between the state of the interface and mechanical properties 
Biaxial stretching of uncompatibilized blends renders the mechanical properties highly 
sensitive to the interface due to interfacial decohesion. In melt processecl, unstretched 
blends, the properties most sensitive to the state of the interface are high strain properties 
such as impact strength and elongation at break. In the case of biaxial stretching, even a 
low deformation property, such as the Young's modulus, is drastically increased by the 
addition of an interfacial modifier. 
Using the apparent density study combined with the emulsification curve, it is 
possible to evaluate the importance of both interfacial voiding and interfacial saturation on 
the mechanical properties. As mentioned before there is a close correspondance between 
the interfacial voiding dependance and the emulsification curve. From Figures 7.10 and 
7.11, it is interesting to note that the 10%PP/90%PET blend attains its maximum in 
Young's modulus and stress at break at values clearly below the critical concentration for 
saturation of the interface (Figure 7.2). This indiates that once the level of decohesion has 
been significantly diminished, saturation of the interface is not a necessary requirement for 
improvement of those particular propeaies. In contrast, the 20 % PP/80 % PET blend attains 
its maximum in Young's rnodulus and stress at break at values of the modifier closely 
related to its critical concentration for saturation of the intedace. As was mentioned earlier, 
despite the fact that the interface is saturatai with copolymer, a residual void voiume 
remains a k r  biaxial stretching of the 20%PP/80%PET blend even at high levels of 
interfiacial modifier (Figure 7.9). Lkely, in order to compensate for this effect, a higher 
level of interfacial modifier is required to achieve the maximum in mechanical properties 
for that system. In any case it is evident fkom the 10%PP/90%PET data that interfacial 
saturation is not a riecessary requirement to arrive at values of maximum modulus and strain 
at break. This behavior is in contrast to previous studies[3 1,34-361 on melt processed 
unstretched blends where fragile to ductile transitions in impact strength were found to be 
closely related to the critical concentration of modifier required for interfacial saturation. 
The mechanical properties of the 20% system systematically displays lower values 
than the 10% blend. This difference is essentially related to two sources. Firstly, the 
presence of the PP in the blend causes a decrease of the modulus as shown for the 
unsiretched blend. Secondly, at al1 levels of copolymer addition a higher level of interfacial 
voiding is observed for the 20% blend. 
7.4 Conclusions 
In this study, the effect of an SEBS-g-MA interfacial modifier on the interface, molecular 
orientation and properties of a biaxially stretched PPIPET blend has been studied. The state 
of die interface was characterized through the use of the emulsification curve, which yields 
the quantity of interfacial modifier necessary for inkrfàcial saturation, as well as by apparent 
density measurements which quantified the level of interfacial voiding. In this way 
relationships were established between the state of the interface, molecular orientation as 
measured by WAXS and the mechanical properties of these blends. 
In the pure PEï, the stretching yields an improvement of the properties by inducing 
an orientation of the polymer chains, as expectd. The addition of an immiscible second 
polymer (PP) decreases this orientation and substantiaily diminishes the mechanical 
properties. The decrease in properties is attributed to both the reduced orientation as well 
as the development of interfacial voids during the stretching. It is the development of voids 
during stretching which inhibit a preferentid orientation of the polymer chains. When an 
interfacial modifier, SEBS-g-MA, is added to the blends, it improves the interfacial 
adhesion and decreases the void volume present in the blends. The lower limiting void 
volume value was achieved at a modifier concentration closely related to the saturation of 
the interface from the morphoiogical emulsification curve. This reduction in voiding with 
addition of modifier allows a certain level of orientation to be recovered bot ,  of which 
increase the properties compared with the uncompatibil ized blend. It is shown for the case 
of the 10/W PPIPET blend that the maximum plateau in modulus and stress at break as a 
function of interfacial modifier content are achieved at concentration values well below 
interfacial saturation. In unstretched blends, only high deformation properties such as 
elongation at break or impact properties are dramatically modified by the addition of a 
compatibilhr. In biaxiall y stretched s ystems, since the addition of the interfacial modifier 
results in decreased interfacial voiding as well as increased chain orientation, even low 
deformation properties such as the Young's modulus exhibit substantial improvements(three 
fold increase in the case of the 20180 PP/PET blend). 
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C H A P r n V I I X  
CONCLUSIONS ET RECOMR.IANDATIONS 
En étudiant la morphologie et 1' interface dans des mélanges polymères compatibil isés, les 
rôles respectifs de la tension interfaciale et de la coalescence sur la taille de la phase 
dispersée ont été établis. LRS mélanges utilisés étaient, d'une part le système polypropylène 
(PP)/polyéthylène tkréphtalate (PET) et, d'auîre part le systeme copolymère d'éthylène et 
propylène (EPR)/pol ystyrène (PS). Afin d'étudier 1 'influence des modifications de 
l'interface sur la morphologie et la tension intrfaciale, des copolymères ont été ajoutés aux 
mélanges. Les copofymères utilisés pour émulsifier ces systèmes sont respectivement un 
copolymère tribloc poly(styrène-butadiène hydrogéné-styrène) greffé par de l'anhydride 
maMique SEBS-g-AM (copolymère réactif) et un copol y mère dibloc pol y (styrène-butad iène 
hydrogéné). 
La tension interfaciale a été mesurée par la méthode du fil cassant basée sur une 
analyse théorique de Tomotika; celle-ci a étk initialement développée pour des fluides 
newtoniens. Dans un premier temps, afin d'établir l'adéquation de cette méthode de 
mesure, la technique du fil cassant a été comparée avec la technique de la goutte sessile pour 
le système PPIPET. Il a été montré que la technique du fil cassant est adéquate pour 
mesurer la tension interfaciale entre deux polymères à l'état fondu. II a aussi été montré 
qu'un copolymère SEBS-g-2 %AM est capable de diminuer cette tension interfaciale. 
La morphologie dans les mélanges PPIPET 1/99 et 10/99 en présence du 
copolymère a ensuite été étudiée et cette étude a montré que le SEBS-g-2 %AM est capable 
d'émulsifier un mélange de PP et de PET. Ceci a été observé par la chute de la taille de 
la phase dispersée dans des mélanges PPIPET 1/99 et 10/90. La chute de la taille de la 
phase dispersée dans le système 1 % a été attribuée uniquement à la diminution de la tension 
interfaciale. Dans le cas du mélange PP/PET 10/90, cette chute a été attribuée à la 
combinaison de la chute de la tension interfaciale et de la suppression partielle de la 
coaiescenœ. En comparant ces deux courbes, le rôle de la coalescence sur la morphologie 
du mélange a été estimée. 
De plus, en comparant la diminution de la taille de la phase dispersée dans le 
mélange dilué et la diminution de la tension interfaciale, il a été montré qu'en absence de 
descenœ il existait une relation directe entre ces deux paramètres. Ceci a été attribué au 
fait que dans le présent travail les mélanges ont été produits dans un malaxeur interne 
développant principalement un cisaillement simple. 
Par la suite, en étudiant le mélange PP/PET émulsifié à différents degrés par des 
copolymères de SEBS greffés avec plusieurs concentrations d'anhydride maleique, il a été 
possible d'approfondir la compréhension du rôle de la tension interfaciale et de la 
d e s c e r ~ ; e  sur la taille de la phase dispersée. II a d'abord été montré que dans le SEBS-g- 
AM, le bloc styrène ne semble jouer aucun rôle. Une concentration seuil de 1 % a été 
dasaire afin que le copolymère puisse être efficace dans la compatiblisation du mélange 
PPIPET. En de@ de cette concentration, la probabilité de réaction entre l'anhydride 
maléique et les groupements hydroxyis de PET est trop faible. Une concentration optimale 
d'anhydride maléique greffé sur le SEBS a été obtenue pour une concentration de 2 %. 
L'augmentation de la concentration en anhydride au delà de cette concentration va 
engendrer des problèmes liés à l'encombrement stérique des chaînes de PET greffées sur le 
copol ymère, diminuant 1 'efficacité de ce dernier. 
L'étude de l'efficacité de ces différents copolymères basée sur la méthode utilisée 
préoédemment a montré que lorsque la concentration d'anhydride maléique est augmentée 
de 1 % à 2 %, la coalescence résiduelle dans le mélange diminue ainsi que la tension 
interfaciale. Ces deux phénomènes se sont produits de manière simultanée. Afin 
d'approfondir la compréhension de la manière dont ces phénomènes s'établissent lorsque le 
copolymère est ajouté, une étude détaillée de la morphologie des mélanges PPPET 1/99 et 
10/99 avant saturation a été effectuée. Il a pu être constaté que lorsque le copolymère était 
ajouté au mélange, la suppression de la coalescence ainsi que la diminution de la tension 
intefaciale se faisaient graduellement avec l'augmentation de la concentration de celui-ci. 
Il a fallu attendre la saturation complète de l'interface pour atteindre le niveau maximal de 
suppression de la coalescecne et de diminution de la tension interfaciale. 
Une comparaison des données de morphologie et de tension interfaciale avec le 
modèle rhéologique de Lee et Park a été effectuée. Dans ce modèle, le paramètre c, 
caractérise la coalescence. II a pu être constaté que ce paramètre possède réellement un 
sens physique relié à la coalescence. Les niveaux de coalescencee résiduels obtenus avec 
les différents copolymères ont pu être correctement décrits par ce paramètre. 
Afin de vérifier si les observations précédentes faites sur le mélange PP/PET 
compatibilisa par un copolymère réactif étaient applicables pour d'autres mélanges, l'effet 
de I'addition de oopolyrnères diblocs SEB sur la morphologie et la tension interfaciale dans 
un mélange EPWPS a été étudié. Les copolymères ont diminué la taille de la phase 
dispersée et la tension interfaciale entre le EPR et le PS. Le copolymère asymétrique 
semblait diminuer de manière plus importante la tension interfaciale que le copol ymère 
symétrique, cependant, les différences trouvées se situaient dans la marge d'erreur. Les 
théories thermodynamiques ont décrit correctement l'allure de cette diminutioii; cependant, 
un décalage très important a été trouvé entre les concentrations auxquelles la tension 
interhciale était supposée diminuer, et celles auxquelles elle a réellement été diminuée. La 
cinétique de diffusion des copolymères dans le mélange est responsable de ces différences 
et empêchent qu'un équilibre thermodynamique entre la concentration de copolymère dans 
la matzice et à l'interface puisse s'établir. Il semble aussi qu'étant donné ces problèmes de 
diffussion dans les polymères, la mesure de la tension interfaciale en présence de 
copolymères est relativement difficile à obtenir et seule la valeur obtenue à saturation (au 
plateau) doit être prise en compte. De plus, il semble que la théurie surestime l'effet de la 
masse moléculaire sur l'efficacité du copolymère dans la gamme des masses moléculaires 
étudiée dans cette étude. 
Findement, une comparaison du pouvoir émulsifiant de copolymères (symétrique 
ou non) a montré que le copolymère symétrique, dont le bloc de même nature que la 
matrice est le plus long, est plus efficace pour diminuer la coalescence dans le mélange 
EPR/PS. Ce phénomène a été attribué au fait que lors de la coalescence, la formation d'une 
carapace de copolymère autour de la phase dispersée va défavoriser celle-ci. Cette carapace 
est constituée des blocs de PS du copolyrnères. Plus le bloc sera important, plus la carapace 
sera large et sera efficace dans la diminution de la coalescence. 
Pour terminer ce travail, les relations entre la saturation de l'interface et certaines 
propriétés mécaniques ont été étudiées. Le système utilisé était le mélange PPIPET 
compatibilisé à l'aide du SEBS-g-2 %AM et mis en oeuvre sur extrudeuse. Les échantillons 
extrudés ont été ensuite étirés biaxiallement. Les propriétés mécaniques en traction du 
mélange ont éd légèrement modifiées par 1 'addition du compatibilisant. 
Les propriétés mécaniques en traction des mélanges étirés biaxiallement ont été trés 
fortement modifiées par l'addition du compatibilisant. Lorsque le PET pur a été étiré, une 
orientation moléculaire est apparue dans les deux directions de l'étirement augmentant les 
propriétés en traction du matériau. Lorsqu'une phase dispersée (PP) a étk rajoutée, une 
décohésion entre les deux phases est apparue lors de l'étirage , menant à la formation de 
vides dans le mélange. Ceux-ci ont fortement diminués les propriétés du mélange car le 
matériau obtenu n'était plus homogène. De plus, lors de l'apparition de ces vides, les 
chaînes de la matrice de PET ont pu se relaxer, ou du moins ont subi un étirage plus faible. 
Ceci diminuera l'orientation de la matrice. En contre-partie, lorsque le copolymère a été 
ajouté, une adhésion est apparue entre la matrice et la phase dispersée et l'interface a résisté 
à l'étirage sans se briser. Dès lors, les chaînes de PET ont retrouvé un niveau d'orientation 
important. Une relation directe a été trouvée entre l'adhésion dans le système (caractérisée 
par la quantité d'air dans le mélange) et l'état de saturation de l'interface (caractérisé par la 
taille de la phase dispersée). Dans le système 10190 PP/PET, il a été observé que même 
avant saturation de l'interface, les propriétés mécaniques atteignaient leurs valeurs 
maximales. Par contre, dans le système 20/80, les propriétés n'ont pas atteint leurs valeurs 
maximales avant la saturation de l'interfkce; pour ces derniers, il a été montré que même à 
saairation de l'interface, la suppression de la totalité des volumes d'air dans le mélange n'a 
pas pu être atteinte. 
Généralement, seule les propriétés mécaniques à hautes déformations sont 
influencées par I'état de l'interface. Cette étude a montré que I'étirage biaxial rend des 
propriétés mécaniques de faibles déformations telles que le module de traction sensibles à 
1 'état de 1 'interface. 
A h  de poursuivre ce travail, différentes remmmandations peuvent être faites. Tout 
d'abord, dans le but de faciliter la migration du copolymère à l'interface, les échantillons 
pour le fil cassant pourraient êtres produits par coextrusion (Chapleau et al., 1995). Dans 
ce procédé le fil serait coextnidé dans une matrice contenant du copolymère. Pour 
poursuivre, il serait intéressant d'étudier I'effet d'un copolymère sur la tension interfaciale 
dans un mélange de faible masse moléculaire afin de valider les mesures avec les théories 
thermodynamiques. En augmentant progressivement la masse moléculaire du copolymère, 
ii sera possible de déterminer l'effet de celle-ci sur la diminution de la tension interfaciale. 
On pourra aussi determiner à partir de quelle valeur la masse moléculaire n'influence plus 
l'efficacité du copolymère 
Concernant les rôles respectifs de la tension interfaciale et de la coalescence sur des 
mélanges polymères, il serait ingressant de travailler avec diffkrents systèmes. En 
travaillant avec des mélanges hautement ou faiblement immiscible, on pourra déterminer 
pour ces deux cas si, lors de la compatibilisation, la tension interfaciale et la coalescence 
auront la même importance. 
En ce qui concerne les propriétés mécaniques, il serait intéressant d'étudier la 
résistance au choc des échantillons afin de comparer ceux-ci avec les propriétés des 
échantillons étirés biaxialement. 
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La méthode du fil cassant est une méthode dynamique permettant de mesurer la tension 
intexfaciale entre deux matériaux. 
Prenons deux polymères dont on veut mesurer la tension interfaciale, et un copolymère les 
émulsifmnt. Afm de produire le fil, quelques granules de polymère seront déposées sur une 
plaque de verre propre et seront chauffées. Lorsque les granules commencent à fondres, 
elles sont mélangées à l'aide d'une pince propre. Une fois le polymère fondu, la pince sera 
rapidement retirée emportant avec elle un fin fil de polymère. L'épaisseur de ce fil 
dépendra de la vitesse avec laquelle il aura été produit. Les fds sont ensuite portés à haute 
température (inférieure à la températre de fusion ou de cristalisation de celui-ci afin de ne 
pas le déformer) pendant quelques heures afin de permettre une relaxation des contraintes 
internes. 
Les plaques de polymères seront produites dans une presse à main. Il est 
souhaitable d'obtenir l7épaissew de film la plus petite possible afin de faciliter I'observation 
au microscope. 
Pour déterminer quel polymère sera le fil et quel polymère sera la matrice, il faut 
connaîntre les températures de fusion ( polymères semi-cristallins) ou les températures de 
transition vitreuse (polymères amorphes). Le polymère fondant (ou se ramolissant) le 
premier sera utilisé comme matrice et l'autre sera le fil. Dans le cas contraire le fil, fondant 
le premier seraitcomplètement écrasé par la matrice. Dans la présente étude le PP a été 
utüisé comme matrice (température de fusion: 165°C) et le PET comme fil (température de 
fusion:26S°C). 
Le fil est placé en sandwich entre deux plaques de matrice puis est placé entre une 
lame de verre et un couvercle en verre. Le tout est ensuite placé dans un four chauffant et 
celui-ci est maintenu quelques minutes à une température inférieure au Tg ou à la 
température de fusion des deux polymères. Puis la température est augmentée jusqu'à une 
vaieur située entre la température de fusion du fil et de la matrice. Il faut attendre quelques 
minutes pour que la matrice puisse entourer complètement te fil. Enfin, afin d'assurer un 
chauftage rapide, la température est augmentée jusqu'à 10°C en dessous de la température 
de fusion du fi1 et dès que l'équilibre thermique est atteint, la tempérahue de I'échantillon 
est portée jusqu'a la valeur de mesure. 
Lorsque la tension interfaciale est mesurée en présence d'un compatibilisant , celui-ci 
doit être ajouté à la matrice. En effet, s'il est ajouté au polymère destiné à faire le fil, sera 
très difficile à produire à cause des phénomènes élastiques. De plus il a été constaté que la 
rupture de la fibre, en présence d'un copolymère est autant causée par la tension interfaciale 
que par les phhomènes élastiques se produisant dans celle-ci. Par contre, lorsque le 
copolymère a été ajouté à la matrice, celle-ci devient progressivement opaque, rendant Ia 
mesure difficile. 
L'évolution de la forme de la fibre permet de mesurer la tension interfaciale existant entre 
la fibre et la matrice. Dans le système étudié, un copolymère greffé devant réagir avec le 
PET a été utilisé. La quantité de copolymère pouvant réagir sera donc fonction de la 
cinétique chimique et donc du temps. Cependant, comme il a été montré que cette réaction 
est très rapide à la température à laquelle nous travaillions, il a été considéré que la réaction 
s'est entièrement produite avant le debut de la rupture du fil. L'kvolution de la forme de la 
fibre est enregisM en cours d'expérimentation à l'aide d'une caméra reliée à un 
magnétoscope. Un encodage du temps est ajouté sur la bande vidéo. 
Afin d'analyser les résultats obtenus, le magnétoscope a été relié à un ordinateur via 
une carte digitalisante de type Coreco Oculus. Le logiciel Visilog 4.1.3 a été utilisé pour 
traiter les images du fil. Dans un premier temps une réglette graduée au 10pm est filmée 
afin de calibrer le système optique. Les grossisements util is& étaient de M x ,  320x et 640 
x. Pour le grossisement de 640 x, chaque pixel représente environ un rectangle de 0.5pm 
x 0.46 pm. Lorsque une image est digitalisée, deux procédures peuvent ê ~ e  suivies afin de 
l'analyser: une procédure semi-automatique et une procédure automatique. 
Procédure semi-automatique: 
Une fois l'image amenée à l'écran, il est possible, en pointant deux points, d'obtenir la 
distance entre ces deux points. Cette méthode nous oblige à mesurer chaque maximum, 
chaque minimum et la distance entre ceuxci. Par contre, lorsque l'interface entre la matrice 
et le fil est assez épaisse, il est possible de sélectionner exactement le point que l'on désire. 
Procédure automatique: 
L'image est amenée à l'écran et est sauvée puis le logiciel traite cette image en effectuant 
1 'algorithme suivant. 
Lecture du fichier. 
Ajustement de certains paramètres manuellement: taille de la fibre (grosse ou petite) 
et couleur du fond afin d'optimiser le traitement de I'image. 
Décomposition de l'image couleur en image noir et blanc 
Segmentation de l'image (passage à une image binaire), puis érosion et 
reconstruction de celle-ci afin d'enlever les " impuretes" de f 'image. 
Approbation par l'utilisateur; si la segmentation n'est pas correcte, l'utilisateur peut 
modifier les paramkires et recommencer au point 4. 
Tracé du contour de la fibre et comparaison avec l'image noir et blanc; l'utilisateur 
approuve ou n'approuve pas le tracé, retour éventuel au point 2. 
Recherche du squelette de la fibre , détermination du rayon, des minima et des 
maxima et de la distance entre ceux-ci. 
En utilisant ce logiciel, il est possible d'évaluer de manière précise le contour de la 
fibre, cependant il pose certains problèmes: 
-l'image doit être très propre (pas de poussières sur les objectifs ni sur la lentille); 
-la matrice doit être très transparente (I'utilisation pour les systèmes compatibilisés 
peut très vite s'avérer ardue); 
-lorsque l'image n'est pas nette, le logiciel a de la difficulté à définir l'interface. 
Il sera donc judicieux de combiner les méthodes semi-automatique et automatique 
en fonction de Ia qudité de l'image à traiter afin d'obtenir la meilleure mesure de la tension 
interfaciale. 
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